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Introduction
L es tous premiers métaux travaillés par l’Homme furent le cuivre, l’or et l’ar-
gent, quelques milliers d’années avant J-C [1]. Dans ces premiers temps, les hommes
martelaient ces métaux pour leur donner la forme qu’ils désiraient. Ce furent les
prémices de la déformation imposée. La découverte du processus de fonte des mé-
taux a révolutionné l’histoire de l’humanité en ouvrant les possibilités de mélanger
certains matériaux entre eux, les rendant ainsi plus résistants et plus durs (outils,
art, armures, armes ..). Le bronze fût ainsi le premier alliage forgé, mélange de
cuivre et d’étain. Au bronze succéda l’âge de fer (non météoritique) et le dévelop-
pement de la sidérurgie pour améliorer les propriétés des aciers [2]. Par exemple,
au Moyen-Âge, les forgerons maîtrisaient déjà l’art de la cémentation lors de la
fabrication des épées. Au delà d’une certaine température, le carbone provenant
du charbon diffusait à la surface de la lame d’acier, durcissant ainsi les tranchants
de la lame. L’augmentation de la teneur en carbone locale rendait la surface de la
lame plus dure que son cœur. Cependant une lame trop riche en carbone devenait
fragile et cassait plus facilement lors de son façonnage par déformation. Ils maîtri-
saient également les traitements thermiques tels que la trempe, durcissant l’acier,
ainsi que les différents type de recuits qui permettaient d’éliminer les défauts et
les contraintes résiduelles induites par les précédentes sollicitations mécaniques et
thermiques imposées à l’acier. L’intérêt pour la métallurgie s’est ensuite accrue au
cours de la révolution industrielle. Les métallurgistes et les physiciens du solide
avaient cependant peu d’interactions.
Les premiers travaux de recherches en métallurgie physique, pour comprendre
l’origine de la plasticité des métaux sont beaucoup plus récents. Dans les années
1930 [3–6], le terme dislocation 1 fit son apparition et mit en lumière l’impor-
tance de la microstructure et de la déformation du réseau cristallin induit par les
défauts atomiques sur le comportement macroscopique des matériaux. De nom-
breuses études sur l’interaction des dislocations avec le réseau cristallin et des
1. Défaut linéaire de la structure cristallographique, hors équilibre thermodynamique, propa-
geant la déformation au cours de son mouvement.
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défauts qui le composent furent développées [7–10]. De multiples outils ont été
utilisés pour étudier ces mécanismes théoriquement [11–15], ou bien en simula-
tion numérique par calculs ab initio [16, 17], dynamique moléculaire [18–21] ou
dynamique des dislocations [22–24], et aussi expérimentalement, par microscopie
électronique en transmission [25–27] par exemple. Ces études illustrent la richesse
de ce domaine de recherche par le nombre de phénomènes physiques se produi-
sant à des échelles d’espace et de temps parfois de plusieurs ordres de grandeur
d’écart d’un phénomène à l’autre. Un des grands challenges de la physique du
solide en métallurgie est alors de lier les effets des interactions se produisant à
l’échelle atomique (structures de cœur des dislocations et leurs interactions locales
avec d’autres défauts du réseau), au comportement collectif des dislocations, vers
une compréhension plus globale des matériaux à l’échelle macroscopique (prise en
compte de la microstructure, joints de grains...). Une des complexités de ce type
d’études est de trouver l’approche la plus efficace qui puisse tenir compte de la ma-
jorité de la physique du système. Cela peut passer par la mise en place de modèles
théoriques pour décrire le comportement collectif de dislocations [28,29]. Une autre
approche est d’utiliser un couplage entre un modèle atomistique pour étudier les
processus nécessitant cette précision et une description analytique pour décrire le
reste du système au sein d’une même simulation [30,31]. Cela peut également être
résolu par l’utilisation de modèles successifs dont la base repose sur des calculs
atomistiques [8, 32].
Ces travaux de thèse menés au CEA à la Direction de L’Énergie Nucléaire s’ins-
crivent dans le cadre du projet MASNA au sein du programme Réacteurs de 4ème
Génération dont l’un des axes est ciblé sur l’étude et la caractérisation des maté-
riaux de structures des réacteurs à neutrons rapides refroidis au sodium (RNR-Na)
en fatigue fluage [33]. Cette thèse, financée par ce projet, a été lancée à l’initia-
tive de Laurent Proville et Maxime Sauzay (SRMA). L’objectif de ces travaux de
thèse est d’estimer, à partir de l’échelle atomique, l’interaction des dislocations
avec des amas de lacunes en tenant compte des processus de diffusion et d’estimer
le rôle de ces amas sur le fluage thermique. Les amas lacunaires représentent une
variété parmi les multiples défauts possibles du réseau cristallin. Les interactions
avec les autres dislocations et la microstructure ne seront pas étudiés. Des amas
de lacunes de taille nanométrique ont été observés dans les métaux de haute pu-
reté après avoir été déformés ou avoir subi une suite particulière de traitements
thermiques [34–41]. Ils induisent le durcissement des métaux en freinant la propa-
gation des dislocations [42–47]. L’interaction dislocation-amas a pu être observée
expérimentalement [48–50]. Ces études ont montré que les dislocations perturbent
les processus de diffusion des lacunes au voisinage des amas et ont un réel impact
sur l’annihilation de ces amas au cours du temps [49,50]. Cela s’explique par l’ani-
sotropie de diffusion des lacunes induite par le champ élastique des dislocations
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qui s’est révélée d’une importance majeure pour les processus de diffusion dans les
métaux [51–54]. Il y a de fortes interactions entre les amas de lacunes et les dislo-
cations. Cela perturbe l’évolution des amas au cours du temps mais également les
processus de propagation de dislocations qui ont un rôle déterminant dans la défor-
mation des matériaux. Or, jusqu’à présent les études consacrées à la modélisation
de l’effet des amas de lacunes sur les mécanismes de propagation des dislocations
ne tiennent pas compte de ces processus de diffusion. Nous tenterons alors de mo-
déliser la vitesse d’une dislocation interagissant avec des amas en fonction de la
contrainte appliquée et de la température en tenant compte des processus de dif-
fusion. Nous avons considéré différents mécanismes de franchissement. Nous nous
sommes intéressé au processus de désancrage par cisaillement des amas par les dis-
locations au cours du glissement, à fortes contraintes. À plus faible contrainte, le
glissement des dislocations est assisté par le mécanisme de montée de dislocation.
La montée des dislocations est gouvernée par les processus de diffusion des défauts
ponctuels.
Pour estimer la vitesse moyenne des dislocations dans une distribution d’amas
de lacunes de taille comparable aux données expérimentales collectées [39,41], nous
appliquerons une approche multi-échelle. L’interaction entre une dislocation et un
amas de lacunes en fonction de la contrainte de cisaillement appliquée sera étudiée
en statique moléculaire [55]. Nous caractériserons ensuite par calculs atomistiques
les processus de diffusion au voisinage d’une dislocation ancrée sur un amas. Nous
regarderons l’évolution des barrières d’émission, d’absorption et de migration des
lacunes au voisinage des amas et des crans de dislocations. Une approche de type
Monte Carlo cinétique nous permettra alors d’estimer l’évolution du système au
cours du temps, en température et en contrainte. Nous étudierons ensuite le com-
portement d’une ligne de dislocation décrite par un modèle de tension de ligne dans
une distribution d’amas de lacunes caractérisés par leur force d’ancrage, aléatoi-
rement répartis dans le cristal simulé. Nous estimerons ensuite la vitesse de dé-
formation associée à ces mécanismes à l’aide du modèle analytique d’Orowan. La
transition vers l’échelle macroscopique restera incomplète, étant donné que l’effet
des autres dislocations, du comportement polycristallin et de toute la complexité
de la microstructure ne seront pas intégrés dans notre modèle. Dans les limites de
notre modèle, nous estimerons et discuterons de la contribution de l’interaction
dislocation-amas sur la vitesse de déformation macroscopique de l’aluminium au
cours du fluage.
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P lan de la thèse
Pour développer cette problématique de thèse qui est l’étude de l’interaction
dislocation - nano-amas de lacunes par simulations numériques nous appli-
querons la démarche suivante :
F Après avoir effectué l’état de l’art du sujet nous décrirons en détails
les différentes techniques de simulations numériques que nous avons
employées pour résoudre ce problème.
F Nous étudierons le glissement d’une dislocation dans une concentration
d’amas. Pour ce faire, nous utiliserons un développement multi-échelle.
La statique moléculaire nous permettra d’étudier l’interaction entre
une dislocation et un amas et de quantifier la contrainte critique et
la force d’ancrage de l’amas en fonction de sa taille. Nous utiliserons
ensuite un modèle de ligne élastique pour décrire l’interaction d’une
ligne de dislocation micrométrique avec une distribution d’amas. Cela
nous permettra d’estimer l’évolution de la distance moyenne entre deux
configurations ancrées ainsi que de la distance moyenne entre amas
le long de la ligne de dislocation en fonction de la contrainte et des
caractéristiques des amas.
F A faible contrainte, lorsque la dislocation est ancrée sur les amas,
les processus de diffusion au voisinage du point d’ancrage participent
au désancrage. Nous étudierons alors précisément ces mécanismes de
diffusion en utilisant de nouveau la statique moléculaire et quantifierons
l’anisotropie de diffusion induite par le champ élastique de la dislocation.
F Nous développerons alors une simulation de type Monte Carlo cinétique
sur réseau rigide pour simuler le franchissement d’un amas par une dislo-
cation via le mécanisme de glissement assisté par la montée. Cette simu-
lation sera basée sur nos résultats déterminés à l’échelle atomique. Cela
permettra d’obtenir une estimation du temps de désancrage en fonction
notamment de la force d’ancrage, de la force appliquée et de la tempé-
rature. Un modèle de ligne élastique simulant une dislocation dans une
distribution d’amas sera ensuite utilisé. Le temps que mettra la disloca-
tion à se désancrer sera ajusté sur nos simulations KMC. Connaissant la
position moyenne de la dislocation au cours du temps, nous estimerons
alors la vitesse moyenne des dislocations. En se servant de ces résultats,
nous utiliserons l’équation d’Orowan pour calculer la vitesse de défor-
mation liée au glissement assisté par la montée. Nous appliquerons ce
modèle au cas du fluage thermique.
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D ans cette partie nous établirons les notions nécessaires à la compréhension
du sujet. En s’appuyant sur la littérature, nous introduirons la notion de dislocation
et les mécanismes élémentaires de propagation de ces défauts. Nous discuterons de
l’effet des amas de lacunes sur leur mobilité.
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I Introduction aux dislocations
Le terme déformation élastique fait référence à un déplacement réversible
d’atomes du réseau cristallin soumis à une sollicitation externe. Lorsque le dé-
placement des atomes est irréversible la déformation est dite plastique. Au cours
d’essais mécaniques réalisés sur des éprouvettes, les observations montrent qu’au
delà d’une contrainte seuil, le cristal se déforme plastiquement. Avant l’introduction
de la notion de dislocation, l’interprétation physique de ce phénomène était confus.
La contrainte critique de cisaillement initiant la déformation plastique obtenue par
l’expérience n’était pas reproduite par les modèles théoriques de l’époque [12,56].
Par exemple, J.A. Frenkel en 1926 [12, 56], décrivait le cisaillement d’un plan du
réseau cristallin par des translations uniformes du réseau d’un vecteur de périodi-
cité, les atomes restant ainsi parfaitement arrangés sur le réseau. Les configurations
atomiques initiales et finales étaient alors supposées équivalentes d’un point de vue
énergétique. Les marches de surfaces créées par le cisaillement étaient négligées.
La contrainte de cission obtenue était alors très largement supérieure aux valeurs
mesurées dans la plupart des cas. C’est en 1934 que la notion de dislocation fut
introduite en physique du solide par G.I. Taylor [3], E. Orowan [4] ainsi que M.
Polanyi [5] et permit de résoudre le désaccord entre l’expérience et la théorie.
En physique du solide, la notion de dislocation est donc essentielle et permet no-
tamment d’expliquer en partie le comportement des matériaux sous déformation
plastique [12–15].
Fig. 1.1 – Image obtenue en microscopie électronique à transmission (MET) par M. Azzaz
et al. [57] de lignes de dislocations parfaites dans un échantillon de nitrure d’aluminium
déformé à haute température.
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Les dislocations sont des singularités linéaires du réseau cristallin qui per-
mettent de relaxer localement l’énergie du réseau déformé. Ces défauts linéaires
propagent la déformation plastique en se déplaçant. Le cisaillement de la matière
par propagation de dislocations se fait avec un coup énergétique nettement infé-
rieur au cas d’une translation complète du réseau cristallin parfait. Les dislocations
sont introduites lors de la formation du cristal ou lorsque ce dernier a été soumis
à une sollicitation externe (voir Fig. 1.1). Une dislocation émerge toujours sur une
imperfection du réseau cristallin (surfaces, joints de grains...) ou se referme sur elle
même. J.M. Burgers contribua aussi largement à améliorer notre compréhension de
la notion de dislocation en améliorant la description géométrique des dislocations
et en introduisant notamment la notion de dislocation vis [6]. Le concept même
de dislocation dans un milieu continu a cependant été introduit bien plus tôt par
un mathématicien nommé V. Volterra [58].
I.1 Dislocation de Volterra
Fig. 1.2 – Schéma du procédé de formation d’une dislocation de Volterra dans un cylindre ;
(a) coupure dans le cylindre initial ; (b) dislocation de type vis ; (c) dislocation de type
coin.
Afin d’introduire plus précisément le concept de dislocation, nous allons expli-
quer brièvement la formation d’une dislocation dite de Volterra [12, 58, 59] dans
une structure cubique simple. On considère un cylindre de milieu élastique continu
(Fig. 1.2). Dans un premier temps, le cylindre est coupé le long de la surface S
limitée par la ligne de dislocation (Fig. 1.2 (a)). Ensuite, un côté de la coupure est
translaté d’un vecteur ~b par rapport à l’autre face (Fig.1.2 (b)-(c)). Ce vecteur,
nommé vecteur de Burgers, est conservé le long de la ligne de dislocation et cor-
respond à la quantité de cisaillement transportée par la dislocation. Un moyen de
retrouver ce vecteur est de tracer un circuit fermé autour d’une dislocation (voir
Fig. 1.3 (a)). Ce circuit fermé s’appelle le circuit de Burgers. En orientant la ligne
de dislocation vers l’arrière et en choisissant un sens de rotation positif pour le cir-
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cuit (Point 1, puis point 2, ..., puis point 5 sur la Fig. 1.3 (a)) nous traçons le circuit
fermé. Le point 1 coïncide avec le point 5. En transposant ce circuit à l’identique
dans le cristal parfait, les points 1 et 5 ne coïncident plus et le défaut de fermeture
correspond au vecteur de Burgers (voir Fig. 1.3 (b)). ~b est donc constant (Fig.
1.2 (b)-(c)) et il doit correspondre à un vecteur de périodicité du réseau formé
par le cristal. Cette opération nécessite des contraintes extérieures. Les surfaces
de coupure sont ensuite recollées, les forces extérieures sont alors relâchées. On
parlera de dislocation vis dans le cas où le vecteur de Burgers est parallèle à la
ligne de dislocation (Fig. 1.2 (b)) et de dislocation coin si il est perpendiculaire à
celle-ci (Fig. 1.2 (c)). Dans les autres cas, la dislocation sera dite mixte avec des
composantes coin et vis. Les atomes du cristal comprenant une dislocation sont
pour la plupart dans une configuration proche de l’équilibre (Fig. 1.3). Ceux qui
sont en configuration métastable sont les atomes à la limite de la zone qui a été
déplacée (Fig. 1.3 (b)), c’est à dire au voisinage de la ligne L de dislocation. Cela
correspond au cœur de la dislocation.
L’énergie Edislocation induite par la dislocation peut se décomposer en deux
termes : ¶ l’énergie élastique à longue portée Eelastique et · l’énergie de cœur Ecoeur
engendrée par les défauts de liaisons atomiques à la limite de la zone déplacée. En
appliquant la théorie élastique [60], Eelastique s’écrit
Ecoinelastique =
µb2
4pi(1− ν) log(r/rc), (1.1)
dans le cas d’une dislocation coin et
Eviselastique =
µb2
4pi
log(r/rc), (1.2)
dans le cas d’une dislocation vis. Dans ces expressions µ est le module de cisaille-
ment, r est la distance au cœur de la dislocation et rc est le rayon de cœur de la
dislocation. Plus le vecteur de Burgers est grand, plus la déformation du réseau
est grande et par conséquent l’énergie des dislocations. Notons que Eviselastique <
Ecoinelastique. La théorie élastique standard ne permet pas de déterminer Ecoeur. Des
développements plus poussés sont dans ce cas nécessaires [61]. Les méthodes de
simulations atomistiques de type ab initio ou en potentiel semi-empirique per-
mettent d’accéder à cette grandeur [62,63].
17
Fig. 1.3 – (a) Circuit de Burgers dans réseau cristallin cubique simple déformé, contenant
une ligne de dislocation orientée vers l’arrière, les cercles verts représentent les atomes
étant en configuration de cristal parfait, les autres cercles représentent les atomes en
configuration métastable. Le sens de rotation du circuit est selon le sens des aiguilles d’une
montre (Point 1, puis point 2,...). (b) Circuit de Burgers de (a) transposé à l’identique
dans le réseau cristallin parfait.
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I.2 Cristallographie des dislocations
Une dislocation se décrit par son vecteur de Burgers et son système de glisse-
ment. Pour rappel, le système de glissement d’une dislocation se définit par son
plan de glissement, c’est à dire le plan dans lequel la dislocation se propage, ainsi
que la direction de glissement associée à ce plan. Dans les métaux de structure
cristallographique cubique à faces centrées (cfc), le vecteur de Burgers d’une dislo-
cation parfaite est de type
a√
2
< 110 >. Les systèmes de glissement possibles sont
donné en Tab. 1.1 et peuvent être représentés à l’aide du tétraèdre de Thomp-
son (voir Fig. 1.4). La visualisation la plus commune d’un cristal de structure
cfc est effectuée dans l’orientation [001],[010],[100] (voir Fig. 1.5 (a)), cependant
lorsque l’on veut étudier les dislocations, il est plus commode de les représenter
dans l’orientation [110],[1¯12],[11¯1] afin de mieux visualiser le vecteur de Burgers
et le plan de glissement de la dislocation (voir Fig. 1.5 (b)). La maille élémen-
taire dans cette orientation est constituée de six atomes : (0, 0, 0), (b/2,
√
3b/2, 0),
(0,
√
3b/3,
√
6b/3), (b/2, 5
√
3b/6,
√
6b/3), (0, 2
√
3b/3, 2
√
6b/3), (b/2,
√
3b/6, 2
√
6b/3)
qui sont répartis sur un empilement de trois plans A, B et C (Fig. 1.5 (c)).
Dans les cristaux de symétrie cfc, les dislocations parfaites sont instables. En
effet, les dislocations qui requièrent le moins d’énergie sont celles qui sont dissociées
en deux partielles de Shockley. Les vecteurs de Burgers des dislocations partielles
sont de type
a√
6
< 121 > et correspondent aux vecteurs reliant les sommets du
tétraèdre de Thompson [64] aux centres des faces (voir Fig. 1.4). Par exemple, une
dislocation parfaite de vecteur de Burgers CD (voir Fig. 1.4) se décompose en deux
partielles : l’une de vecteur de Burgers Cα et l’autre de vecteur de Burgers αD .
L’ordre des partielles a son importance. Notons que la structure cristallographique
entre les deux partielles de Shockley n’est plus constituée d’un empilement de trois
plans A,B,C (Fig. 1.5), mais de deux plans (ex : ABCBCA). La structure devient
alors localement hexagonale compacte, c’est une faute d’empilement. Cette confi-
guration atomique est stable du fait de l’équilibre créé entre la force de répulsion
qui tend à dissocier les partielles et la force de rappel due à la faute d’empilement
qui tend à diminuer l’énergie de surface de la faute [65].
Tab. 1.1 – Système de glissement des métaux de structures cfc.
Plans de glissement Directions de glissement
(111) [11¯0], [101¯], [01¯1]
(111¯) [11¯0], [101], [011]
(11¯1) [110], [101¯], [011]
(1¯11) [110], [101], [01¯1]
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Fig. 1.4 – Projection du tétraèdre de Thompson de sommet A , B, C et D permettant de
visualiser les plans de glissement et les directions des vecteurs de Burgers des dislocations
parfaites et des partielles de Shockley. Chaque sommet correspond à la position d’un
atome (voir Fig. 1.5). Les vecteurs de Burgers des dislocations parfaites sont les vecteurs
de direction <110> (en bleu) et ceux des partielles de Shockley sont les vecteurs de
directions <112> (en violet).
Fig. 1.5 – Maille d’un cristal cubique à faces centrées. Chaque atome est coloré sui-
vant le plan {111} auquel il appartient. Le plan A est coloré en gris, le plan B en bleu
et le C en violet. Notons que les atomes nommés A ,B,C ,D constituent un tétraèdre
de Thompson (voir Fig. 1.4). (a) Représentation de la structure cfc dans l’orientation
usuelle [100],[010],[001] et (b) dans l’orientation adéquate pour visualiser les dislocations
[110],[1¯12],[11¯1] (voir le tétraèdre de Thompson Fig. 1.4). (c) Maille élémentaire de pa-
ramètre de maille noté a, dans l’orientation [110],[1¯12],[11¯1].
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I.3 Propagation des dislocations
Dans cette partie nous décrirons les différents modes de propagation des dis-
locations des métaux cfc. Nous introduirons les notions de contraintes de Peierls,
de force de Peach et Koehler, de glissement et de montée de dislocations. Nous
décrirons avec plus de détails la montée, puisqu’il s’agit d’un des mécanismes au
cœur de notre étude.
I.3.1 Glissement de dislocations
Le paysage énergétique induit par le réseau cristallin et la chimie du métal peut
se représenter très schématiquement par une succession de barrières d’énergies à
franchir par la dislocation. Sans aide extérieure, la dislocation sera coincée dans
les vallées. Cela s’appelle la friction de réseau [66]. Cependant, avec une aide ex-
térieure qui peut être une contrainte appliquée ou la température, la dislocation
pourra quitter sa position d’équilibre. Dans le cas de l’application d’une contrainte
extérieure σ¯, les atomes du cœur de la dislocation sont soumis à une force que l’on
appelle la force de Peach et Koehler [67] qui s’écrit formellement :
~fPK = (σ¯.~b) ∧ ~L, (1.3)
où ~b est le vecteur de Burgers, ~L = L.~ul et L, la longueur de ligne de la dislocation
orientée dans la direction de la ligne de dislocation ~ul (voir Fig. 1.6). Pour rappel,
σ¯ est un tenseur de contrainte d’ordre deux
σ¯ =
σxx τxy τxzτxy σyy τyz
τxz τyz σzz
 (1.4)
où les termes diagonaux, σii, sont des termes de traction / compression et les
termes non diagonaux, τij, sont des termes de cisaillement. Plus la dislocation est
soumise à une forte contrainte, plus la force de Peach et Koehler résultante sera
importante. En fixant la direction du vecteur de Burgers selon x, ~ul = −~uy, la
force de Peach et Koehler dans le cas de dislocation coin, s’écrit alors :
~f coinPK =
σxx τxy τxzτxy σyy τyz
τxz τyz σzz
 b0
0
 ∧  0−L
0
 (1.5)
~f coinPK = τxzbL~ux − σxxbL~uz (1.6)
dans le cas d’une dislocation vis, ~ul = −~ux, et :
~f visPK =
σxx τxy τxzτxy σyy τyz
τxz τyz σzz
 b0
0
 ∧ −L0
0
 (1.7)
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~f visPK = −τxzbL~uy + τxybL~uz (1.8)
Au dessus d’une valeur seuil de τxz, appelée contrainte critique résolue, la force ré-
sultante appliquée sur la dislocation lui permettra alors de se propager. En dessous
de cette contrainte critique, très faible dans les cfc (quelques MPa pour l’alumi-
nium [68]), la dislocation glisse par propagation de paire de décrochement (voir
Annexe C). Cette contrainte se nomme la contrainte de Peierls [69–71]. On dira
que la dislocation glisse d’une vallée de Peierls à la suivante en franchissant la
barrière de Peierls.
Fig. 1.6 – Schéma d’un cristal, contenant une dislocation coin, soumis à une contrainte
de cisaillement τxz.
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I.3.2 Montée de dislocations
À haute température, les processus de diffusion des défauts ponctuels (lacunes,
interstitiels) deviennent importants. Par conséquent, un autre mécanisme de dépla-
cement nécessitant la migration des défauts ponctuels vers la ligne de dislocation
devient possible. En effet, les dislocations de type coin peuvent également se dépla-
cer perpendiculairement à leur plan de glissement sous réserve d’avoir absorbé ou
émis des défauts ponctuels (voir Fig. 1.7), cela s’appelle le mécanisme de montée
de dislocation [72–77]. Lorsque les dislocations absorbent des défauts ponctuels, la
ligne de dislocation va localement monter et avoir une partie de sa ligne (le cran)
dans un plan atomique supérieur à son plan de glissement (voir Fig. 1.8).
Fig. 1.7 – Schéma 2D du mécanisme de montée de dislocation. La dislocation absorbe
une lacune () et monte localement d’un plan atomique.
Fig. 1.8 – Schéma du processus d’émission de lacune d’un double cran.
Dans les cristaux cfc, les crans sont dissociés à l’instar des dislocations. P.B.
Hirsch [78] a étudié notamment les structures des crans de manière théorique,
simulés plus tard à l’aide de calculs atomiques par E. Clouet [79]. Les configurations
de crans les plus stables sont celles dans lesquelles le double cran se situe dans un
plan dense de même type que la dislocation. Le double cran est alors composé
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d’un cran aigu et d’un cran obtus (voir Fig. 1.9) [78]. Les dislocations de vecteur
de Burgers Cα + Dβ et αC + βD (de type a0
6
{110}), ainsi que αβ et βα (de
type a0
3
{001}) se nomme "stair-rod" et se forment naturellement à l’intersection
des deux plans denses lors de la formation du double cran. Elles sont nommées
ainsi par analogie aux barres de fer présentes en bord de marches des tapis des
escaliers anciens. Dans le cas d’un cran aigu, les dislocations sont de type Lomer-
Cottrell et de type Hirth dans le cas d’un cran obtus. Une dislocation crantée
glisse alors plus difficilement qu’une dislocation droite, dû au fait notamment que
les dislocations "stair-rod" augmentent la force de friction [Rapport annuel SRMP
2006 p.119], [80]. Les crans sont des sources possibles de lacunes. En effet, grâce à
la température, ces derniers peuvent émettre des lacunes et donc réduire en taille
(voir Fig. 1.8).
Fig. 1.9 – Schéma d’une dislocation crantée dans un cristal de structure cfc (voir Fig. 1.4
pour les notations utilisées). Les dislocations "stair-rod" ont des vecteurs de Burgers de
type Cα+ Dβ, αC + βD , αβ et βα.
Notons qu’en présence d’une contrainte extérieure de type σxx, la dislocation
coin subira une force de montée fPK~uz = −σxxbL.~uz (voir Eq. 1.6). Il est établi
depuis longtemps [74] que cette force de montée fPK~uz a un rôle essentiel sur ce
mécanisme et permet de favoriser l’émission (σxx < 0) ou l’absorption (σxx > 0)
de lacunes. En l’absence de composante σxx, une dislocation crantée ne montera
pas [74]. En contrepartie, une dislocation isolée, c’est à dire sans lacune dans son
cœur ou dans son voisinage, ne produira pas de crans, quelle que soit la force de
montée appliquée [81]. De même, lorsque le système est en saturation de lacunes
l’impact de cette force devient plus limité. Considérons le cas d’une dislocation
contenant un double cran, entouré d’une grande quantité de lacunes. Avec la tem-
pérature, la dislocation crantée absorbe et émet des lacunes (voir Fig. 1.8). Pour
que la dislocation monte, il faut que l’absorption de lacunes soit favorisée par rap-
port à l’émission. Dans le cas non saturé, c’est la contrainte σxx qui vient perturber
l’équilibre absorption/émission. Cependant si la concentration de lacunes est très
grande au voisinage de la dislocation alors le nombre d’événements pour l’absorp-
tion est plus grand que celui pour l’émission. Ainsi, l’absorption est plus probable
que l’émission et donc la dislocation monte même sans contrainte σxx [81–83]. La
montée se produit alors par l’absorption de lacunes au niveau des crans qui vont
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se propager pour faire monter la ligne (voir Fig. 1.8).
Chercher à comprendre comment se produit la montée des dislocations revient
alors à se demander quels sont les processus de formation et propagation des crans.
Il est notamment très intéressant de remonter à l’origine de la germination de ces
crans à partir d’une dislocation droite. Cette question épineuse a été creusée par
K.L. Baker et W.A. Curtin qui se sont attaqués à résoudre ce problème de montée
en couplant deux méthodes de simulation dans un matériau modèle, l’aluminium
pur (Al) [81]. Ils ont décrit la migration de lacune à longue distance en résolvant les
équations de diffusion et utilisé la méthode de la dynamique moléculaire accélérée
au voisinage de la dislocation (voir Fig. 1.10). D’après leurs résultats, la nucléation
d’un cran sur une dislocation droite sans apport de lacunes ne se produit pas même
dans le cas d’une dislocation soumise à une large force de montée (donc à une
forte contrainte σxx). Il n’est pas possible pour une dislocation droite de monter
sans apport de lacunes, la force de montée n’a aucun effet dans ce cas. Le point
important de leur étude est la mise en évidence de la possibilité de nucléer un cran
à partir d’une dislocation droite dans un système saturé en lacunes, ce qui n’avait
encore jamais été accompli (voir Fig. 1.11). Pour ce faire, ils ont introduit peu à
peu artificiellement des lacunes dans la boîte de simulation. Ils ont remarqué que
lorsque trois lacunes sont présentes en zone 3 et 4, c’est à dire dans le cœur de
la dislocation (voir Fig. 1.10), elles peuvent former un petit amas instable. Cet
amas se dissocie et se reforme au cours du temps sans jamais former de crans. À
partir de 4 lacunes, une petite boucle prismatique peut se créer. Cette boucle peut
soit diffuser d’une partielle de Shockley à l’autre soit former un double cran. À
partir de 5 lacunes le double cran devient stable. Il ne se transforme plus en boucle
prismatique. Ils ont également trouvé que l’émission de lacunes des crans était très
rare dans leur système. De plus, dans leurs simulations, la dislocation crantée est
libre de monter sans force de montée, donc sans contrainte σxx. En effet, en forçant
l’introduction des lacunes, le système est dans un état saturé en lacunes du fait
qu’aucun coût énergétique n’a été payé pour introduire les lacunes. Normalement il
est nécessaire de fournir une énergie qui correspond approximativement à l’énergie
de formation de la lacune pour émettre une lacune d’une source. En introduisant
les lacunes à la main, le temps que mettrait cette lacune pour diffuser de la source
vers le voisinage d’une dislocation n’est pas pris en compte. On peut alors se
demander quelle est l’origine de ces lacunes qui participent à la montée et qui ont
été introduites ici de manière artificielle. D’après les auteurs, elles peuvent venir
des surfaces de l’échantillon ou bien des crans.
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Fig. 1.10 – Image provenant de la Ref. [81]. Décomposition de la simulation par K.L. Baker
et al. [81] en 5 zones, pour l’exemple d’une dislocation de type coin dans l’aluminium.
(a) Image montrant les 5 zones de la modélisation. La zone 4 (orange) contient les deux
partielles de dislocations et la faute d’empilement. La zone 3 (vert) contient les atomes
enveloppant la zone 4. À la manière des poupées russes, on retrouve alors la zone 2
(bleu clair), la zone 1 (bleu foncé) puis la zone 0 (marron). (b) Coupe du même système
permettant de mieux visualiser le cœur de la dislocation. (c) Zones 0 à 3 résolues avec les
équations de diffusion, (d) Zones 2 à 4 pour lesquelles la dynamique moléculaire accélérée
est utilisée, en tenant compte des zones 0 et 1 fixées comme étant des conditions aux
frontières sous contraintes.
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Fig. 1.11 – Image provenant de la Ref. [81]. Structure atomique de la dislocation contenant
(a) 3, (b) 4, (c) 5, (d) 6, (e) ou 7 lacunes dans son cœur calculée par K.L. Baker et al. [81].
Le mécanisme de montée de dislocations a fait l’objet de nombreuses études
à la fois théoriques [72–77], expérimentales [84–88] et de simulations numériques
[22–24, 82, 89–99]. La théorie qui ressort aujourd’hui et qui est largement utilisée
est celle de J.P. Hirth et J. Lothe [72–74] qui ont dérivé la vitesse de montée (voir
Annexe A) :
vclimb =
2piDbulk(e
σxxvat
kBT − 1)
bln(R∞/rc)
, (1.9)
où Dbulk est le coefficient d’auto-diffusion, σxx un terme de traction du tenseur des
contraintes (voir Sec. I.3), vat le volume atomique (voir Annexe B : Tab. B.1), kB
la constante de Boltzmann, T la température, b la norme du vecteur de Burgers,
R∞ le rayon de coupure standard (pris usuellement égale à la moitié de la distance
entre deux dislocations) et rc le rayon de cœur de la dislocation. La démonstration
de cette expression est en Annexe A. Les hypothèses de base du modèle sont les
suivantes :
¶ Les processus de diffusion de défauts ponctuels gouvernent le mécanisme de
montée.
· La concentration de lacunes au voisinage de la dislocation est maintenue à l’équi-
libre.
¸ la dislocation est saturée en crans.
Les hypothèses ¶ et · sont également présentes dans d’autres théories [76, 77] et
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peuvent être validées notamment par les expériences de D.N. Seidman et R.W. Bal-
luffi [84]. En effet, ils ont montré dans les conditions de montée, à faible contrainte
et haute température, que la concentration de lacunes au voisinage des dislocations
dans un réseau de dislocations d’un échantillon d’or était maintenue à l’équilibre
au cours de l’expérience. Les auteurs expliquent que ce phénomène est notamment
dû à la facilité d’absorption et d’émission de lacunes par les dislocations [84].
L’équipe M. Kabir et al. a réussi à déterminer la vitesse de montée des dislo-
cations par simulations atomistiques. Pour ce faire, ils ont choisi de coupler des
calculs de statique moléculaire avec un Monte Carlo cinétique (KMC) [82]. Ils ont
déterminé les chemins possibles de migration de la lacune proche de la dislocation
avec des calculs de statique moléculaire. Ils ont ensuite implémenté ces barrières
dans un KMC. Ils déterminent alors la vitesse de montée en comptant le nombre de
lacunes absorbées par la dislocation au fil du temps. Cependant les points négatifs
de leurs simulations sont les suivants :
¶ Ils n’ont pas déterminé toutes les barrières possibles. Le champ élastique à
longue portée induit par la dislocation, n’est pas pris en compte sur le calculs des
chemins de migration des lacunes malgré sa forte influence sur la diffusion des
lacunes. Seuls quelques chemins de migrations sont utilisés dans le KMC, malgré
le grands nombre de possibilités restantes induit par l’anisotropie de diffusion crée
par la dislocation (voir résultats Chapitre 4). De plus, ils ne tiennent pas compte
de l’émission de lacunes par les crans de dislocations, qui est pourtant un méca-
nisme important dans le processus de montée.
· La contrainte définie dans leur calcul dérive de la loi de Taylor τxz ∝ µb√ρD,
où µ est le module de cisaillement et ρD la densité de dislocations liée à la taille
de boîte. Ainsi, d’après leurs hypothèses, en changeant le nombre d’atomes de la
boîte de simulation par dislocation, donc la densité de dislocation simulée, ils in-
troduisent une contrainte qui agira sur la montée. Or la contrainte interne de la
dislocation ne participe pas à la montée de sa ligne [74]. En effet, il faut appliquer
une contrainte additionnelle de type σxx pour faire monter la ligne.
¸ La concentration de lacunes est constante durant la simulation, c’est à dire que
pour chaque lacune absorbée une autre lacune est introduite artificiellement dans
la boîte. Cela correspond au cas saturé en lacunes [83].
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Fig. 1.12 – Images provenant de la Ref. [83]. Variation de la vitesse de montée avec la
densité de dislocation ρD pour différentes températures et concentrations de lacunes avec
(a) C∞v = 5.10−5 par site atomique (b) C∞v = 1.10−4 par site atomique (c) C∞v = 1.10−3
par site atomique. Les symboles correspondent aux résultats des simulations atomiques
[82], et les traits pleins à l’Eq. 1.10. Cette comparaison à été effectuée par E. Clouet [83].
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E. Clouet a notamment remarqué que les résultats de ces simulations atomiques
peuvent être modélisés par la vitesse de montée écrite dans le même cadre que
l’Eq. 1.9 mais pour un système saturé en lacunes. Dans ces conditions la vitesse
de montée s’écrit :
vcl =
ηDbulkC
∞
v
bln(1/(2rc
√
ρD))
, (1.10)
en supposant que R∞ = 1/(2
√
ρD) où ρD est la densité de dislocations déterminée
par la taille de boîte. C∞v est la concentration de lacunes imposée dans un rayon
R∞ et η est un facteur de proportionnalité de valeur théorique 2pi et qui a été
ajusté à 4pi pour reproduire les résultats de simulations. L’écart entre la valeur
ajustée et théorique est expliqué par E. Clouet de la façon suivante : ¶ Le modèle
s’applique au cas de la dislocation isolée, or, M. Kabir et al. ont simulé un dipôle
de dislocations ; · l’interaction élastique entre la dislocation et la lacune est négli-
gée dans le modèle et peut avoir un impact sur ce paramètre η [100]. Finalement,
E. Clouet a trouvé un très bon accord entre les résultats de M. Kabir et al. et
le modèle de montée dans le cas saturé en lacunes avec ce facteur correctif (voir
Fig. 1.12). La conclusion que l’on peut tirer de cette étude est qu’il est possible de
simuler la montée avec une approche KMC à l’échelle atomistique, ce qui est très
positif mais qu’il est tout de même difficile de se placer dans le cas non-saturé du
fait des boîtes limitées en taille.
Il est alors possible d’implémenter ce type de loi de mobilité des dislocations tel
que l’Eq. 1.9 dans des modélisations de dynamique des dislocations [22–24,94–99].
Une des forces de ce type d’outil de simulation est sa performance pour la modéli-
sation de réseaux de dislocations et de microstructures complexes. En contrepartie
la description précise des mécanismes élémentaires est perdue.
N.B : Nous avons parlé uniquement des dislocations de type coin pour l’instant
mais les dislocations de type vis peuvent également absorber des lacunes et par
conséquent monter, cependant le mécanisme est dans ce cas beaucoup plus com-
plexe. Expérimentalement, il a été observé par T. Imura dans une communication
privée contenu dans l’article de R.W. Balluffi [77] que ce mécanisme se produisait
par la formation d’hélice de dislocations contenant dans ce cas des parties de type
coin et vis. Plusieurs théories ont été mises en place pour décrire ce phénomène (J.
Friedel [13], R.W. Balluffi [77]). Cependant, nous nous consacrerons dans la suite
uniquement à la montée des dislocations de type coin du fait de la prédominance
des observations expérimentales pour ce mécanisme.
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II Amas lacunaires et dislocations
Dans la section précédente, nous avons vu que les dislocations peuvent se pro-
pager à travers le réseau cristallin sous l’effet d’une contrainte extérieure ou de la
température. Dans un matériau réel, le réseau cristallin n’est pas parfait, il est semé
de multiples obstacles qui perturbent le glissement des dislocations. Dans cette
étude, nous nous sommes focalisés sur des métaux de haute pureté qui malgré leur
caractère de matériau modèle contiennent encore quelques obstacles de différentes
tailles. À l’échelle du grain, les joints de grains [101] ou les sous-joints [26,102–105]
(voir Fig. 1.14) et murs de dislocations composés de dislocations entremêlées les
unes aux autres [28] peuvent être des obstacles forts gênant pour la propagation
des dislocations. À l’échelle inférieure, ce sont les dislocations appartenant à un
plan de glissement différent, nommé arbre de la forêt, et les jonctions de disloca-
tions qu’elles engendrent qui bloquent le glissement [106] (voir Fig. 1.13). À une
moindre échelle, cela peut être des inclusions ou encore des précipités. Enfin, à
l’échelle atomique, les obstacles peuvent être des amas lacunaires qui se forment
au cours de la déformation [34–38] ou bien des impuretés induites par l’oxydation
ou par les conditions de préparation de l’échantillon.
Fig. 1.13 – Schéma de la forêt de dislo-
cations contenant l’ensemble des arbres
de dislocation. Des jonctions de disloca-
tions peuvent se former à l’intersection
des plans de glissement [106].
Fig. 1.14 – Sous-joint de dislocation ob-
servé par MET en champ clair par D.
Caillard et al. dans Al après une défor-
mation en fluage à 200◦C [26].
L’ensemble des défauts participent simultanément au durcissement du matériau
en gênant la propagation des dislocations. Il est difficile de modéliser tous ces
événements au sein d’une unique simulation. Les écarts d’échelle d’espace et de
temps des mécanismes induits par ces différents type de défauts rend la tâche
extrêmement complexe. Cependant, étudier l’effet de chaque obstacle séparément,
en espérant qu’il n’y est pas trop d’effet de corrélations, permettrait peut être à
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terme de pouvoir comprendre et prédire le comportement des dislocations dans un
environnement réel. Pour la suite, nous nous focaliserons uniquement sur l’étude
de l’interaction des dislocations avec des amas lacunaires.
II.1 Observations expérimentales et simulations numériques
de la formation des amas dans les métaux purs
De nombreuses expériences de microscopie électronique en transmission (MET),
menées notamment par M. Kiritani [34, 35], S. Kojima et al. [36] et M.H. Loretto
et al. [37,38], ont montré la présence d’amas de lacunes dans les métaux déformés
plastiquement à 300K ou subissant une trempe. Ces observations ont été effectuées
dans des métaux de structures cfc (Cu, Al, Au, Ni...) et cc (Fe-α) (Fig. 1.15).
Fig. 1.15 – Image MET de petits amas de lacunes formés dans des échantillons fins de
Al, Cu et Fe après déformation [34].
A. Chaudhuri et al. [39] ont notamment étudié la tenue en température de ces
amas dans de l’aluminium de haute pureté. Pour ce faire, ils ont introduit des amas
de lacunes en utilisant la méthode développée par M. Kiritani [40] : ils ont effectué
dans un premier temps un recuit à 500◦C, soit 773 K, pendant 1h à l’air puis un
refroidissement à température ambiante pendant 36h. Les échantillons ont ensuite
été chauffés une seconde fois à 550◦C, soit 823 K, pendant 15 s puis trempés à
l’eau à 5◦C pour que le nombre de lacunes soit sursaturé. Ils ont alors mesuré le
rayon moyen des amas de lacunes au cours du temps par vieillissement thermique
(voir Fig. 1.16). Le rayon moyen des amas de lacunes est estimé à environ 15 Å
avant le vieillissement thermique.
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Fig. 1.16 – (a) Rayon moyen des amas de lacunes pour des vieillissements thermiques
à différentes températures, (b) Distribution de rayon d’amas d’un échantillon vieilli à
60◦C. Image provenant de Ref. [39].
Pour un vieillissement thermique de 60◦C, soit 333 K, le rayon moyen d’amas
augmente au cours du temps (voir Fig. 1.16 (a)). Le nombre de petits amas diminue
au profit des plus gros (voir Fig. 1.16 (b)). Pour un vieillissement thermique de
90◦C, soit 373 K, le rayon moyen d’amas semble constant. Par contre, dans le cas
d’un vieillissement thermique à 145◦C, soit 418 K, le rayon diminue rapidement
au cours du temps (voir Fig. 1.16). Les lacunes se dispersent alors dans la matrice.
L’évolution de ces amas au cours du temps dépend fortement de la température.
Y. Dai et M. Victoria [41] ont également observé ces amas dans Cu (Fig. 1.15)
et ont mesuré leur concentration et taille moyennes après déformation (Fig. 1.17).
La concentration est de 1,1.1022 m−3 dans un échantillon déformé de  = 0, 05
et une concentration 6,9.1022 m−3 pour une déformation de  = 1, 39. La taille
moyenne mesurée est dans les deux cas 2,5 nm. Il semblerait donc que la concen-
tration de ces amas augmente avec la déformation. La densité de défauts mesurée
est relativement importante et comparable à la densité de défaut d’un échantillon
irradié. Cependant, contrairement à l’irradiation où les défauts sont répartis de
manière homogène dans l’échantillon, Y. Dai et M. Victoria observent que les dé-
fauts crées sous déformation semblent se situer dans l’environnement proche des
dislocations. M. Kiritani est cependant en contradiction sur ce point [34, 107]. Si
les dislocations se trouvent dans l’environnement proche des défauts, cela peut in-
diquer qu’elles sont ancrées sur ces derniers. La forme des amas lacunaires observés
après déformation, à température ambiante est majoritairement de type tétraèdre
de faute d’empilement (SFT) [36,37,41,107]. Cependant à plus haute température,
des cavités sont également observées [34].
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Fig. 1.17 – Histogramme de la distribution en taille des amas de lacunes dans un mono-
cristal de Cu déformé (γ = 1, 39) [41].
En parallèle de ces résultats expérimentaux, H. Wang et al. [108–112], J. Schiøtz
et al. [113] et S. Brinckmann et al. [114] ont montré via des calculs de dynamique
moléculaire que des lacunes peuvent se former suite à l’annihilation de disloca-
tions de type coin (Fig. 1.18). Lorsque deux dislocations de type coin ayant des
vecteurs de Burgers de signes opposés se croisent et que la distance entre leurs
plans de glissement respectifs est inférieure à une distance seuil [114,115] alors les
dislocations peuvent s’annihiler (Fig. 1.18). Lors de ce mécanisme une rangée de
lacunes est alors créée. Cette rangée de lacunes est instable et se réarrange très
rapidement [116] en amas de lacunes (tétraèdres de fautes d’empilement (SFT),
cavités) ou en petites boucles prismatiques [108–112]. En utilisant la dynamique
moléculaire et la "temperature accelerated dynamics", E. Martínez et B.P. Ube-
ruaga [117] ont également montré dans le domaine des hautes températures que
les petits SFTs fautés ont une mobilité plus grande qu’une monolacune. Ainsi,
d’après leur étude, les SFTs se rassemblent pour former de plus gros défauts de
type cavité, ce qui coïncide avec les observations expérimentales de cavités à plus
haute température.
Expérimentalement T. Ungár et al. [118], H. Ohkubo et al. [119], K. Detemple
et al. [120] ont également mis en évidence l’augmentation de la concentration de
lacunes [118–120], ou de petits agrégats de lacunes [119] au cours de la déforma-
tion. Cette concentration de lacunes est très fortement dépendante de la densité
de dislocation [118] et est observée pour les fortes déformations. A. Seeger a fait
l’hypothèse que cette sursaturation de lacunes est induite par le processus d’émis-
sion de lacunes de dislocations vis crantées au cours du glissement [121, 122]. Ces
lacunes, émises des crans, peuvent influencer la déformation du matériau [123] et
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contribuer à la formation d’amas [119].
Fig. 1.18 – Schéma du mécanisme d’annihilation de deux dislocations de type coin de
vecteurs de Burgers de signes opposés [108–112].
Ces études sont des premiers éléments de réponse sur l’origine de ces amas mais
ne sont pas suffisantes pour expliquer leur nombre après déformation. L’interaction
de dislocations dépend beaucoup de la densité de dislocations. Ces mécanismes sont
donc peu probables à faible densité de dislocations. Il est primordial d’améliorer
notre compréhension de ce phénomène pour pouvoir modéliser le nombre d’amas
induit par la déformation et de connaître leur évolution en température. Sans
déformation, les amas soumis à de hautes températures diminuent fortement en
taille. Cependant, nous avons vu que la déformation a pour effet d’augmenter le
nombre d’amas, il est donc possible que les deux phénomènes se compensent pour
un certain régime de températures et de contraintes.
35
II.2 Interaction entre dislocations et amas : Contrainte cri-
tique de cisaillement
Au cours de la déformation, les amas de lacunes ancrent la dislocation et donc
peuvent contribuer au durcissement du matériau [124, 125] (voir Fig. 1.19). Sous
l’effet combiné de l’activation thermique et de la contrainte appliquée, les disloca-
tions peuvent franchir les obstacles par glissement simple. Cela a été très étudié
notamment à l’aide de simulations atomistiques. Grâce à ce type d’outils, il est
possible d’obtenir une description précise de l’interaction dislocation-amas et de
quantifier l’effet de la contrainte et de la température sur la mobilité des dislo-
cations [42–47]. Ces études ont permis notamment de déterminer la contrainte
critique au-delà de laquelle les dislocations peuvent franchir les obstacles par glis-
sement.
Fig. 1.19 – Figure provenant des travaux de K. Tougou et al. [48]. Série d’images en fond
clair réalisées avec un microscope électronique en transmission. Les auteurs ont voulu
mettre en évidence les débris de dislocations résultant de l’interaction d’une dislocation
avec un amas de lacunes dans du vanadium irradié.
La contrainte critique de cisaillement dépend de la taille de l’amas et par consé-
quent du nombre de lacunes qu’il contient. Plus l’amas est gros, plus il est difficile
à franchir par la dislocation et plus la contrainte critique est importante. L’équipe
de D.J. Bacon et al. a notamment établi un modèle théorique que l’on nommera
modèle de BKS du nom des trois auteurs D.J. Bacon, U.F. Kocks et R.O. Scat-
tergood [126,127]. Ce modèle lie la contrainte critique τc, c’est à dire le minimum
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de contrainte à appliquer pour que la dislocation franchisse l’amas, au rayon de
l’amas r [126,127]. Dans le cas d’une dislocation coin, ce modèle s’écrit :
τBKS =
µ0b
2piL
[
ln
(
2rL
(2r + L)b
)
+B
]
, (1.11)
où µ0 est le module de cisaillement (voir Annexe B), b est le vecteur de Burgers, L
la longueur de ligne et B un paramètre ajustable. Dans le cas de dislocations vis,
l’expression devient :
τBKS =
µ0b
2pi(1− ν)L
[
ln
(
2rL
(2r + L)b
)
+B
]
. (1.12)
Fig. 1.20 – Résultats de J. Dérès et al. [45] (a) Contrainte critique résolue de cisaillement
pour une dislocation de type coin interagissant avec une rangée périodique d’amas de
rayon r et différents potentiels de Fe. La distance entre obstacles est L = 21 nm, i.e.
la distance entre l’amas de lacunes et ses premières images périodiques. (b) Contrainte
critique pour différentes distances entre amas L pour 49 lacunes soit r = 5 Å. Dans les
deux graphiques, la formule théorique donnée par Eq. 1.11, avec le paramètre B = 1,52,
est tracé en trait plein.
Ce type de modèle permet de prédire la contrainte critique quelque soit la taille
de l’amas. La dynamique des dislocations peut également être utilisée pour modé-
liser l’interaction entre dislocations et gros amas [128]. Cependant, ces techniques
nécessitent un effort de paramétrisation. Par exemple, la loi BKS contient un para-
mètre ajustable qui est B. Les méthodes de simulations de dynamique ou statique
moléculaire [42–46, 128–130] sont alors de bonnes alternatives et permettent de
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simuler des systèmes à petit amas et ainsi de valider le modèle de BKS aux pe-
tites échelles [42–46, 128–130]. Ces méthodes permettent de garder une précision
correcte tout en conservant un nombre d’atomes suffisant pour décrire un système
complet dislocation-amas. C’est notamment la démarche que J. Dérès et al. ont
suivi [45]. Ils ont utilisé la statique moléculaire pour décrire l’effet de taille sur
la contrainte critique. Ces calculs ont été effectués dans le cas de Fe-α pour une
dislocation de type coin (voir Fig. 1.20). Du fait de l’utilisation de conditions aux
limites périodiques, les auteurs ont déterminé la contrainte critique τc d’une dis-
location infinie cisaillant une rangée d’obstacles distant de L. Un très bon accord
a été obtenu entre les résultats de leurs simulations et le modèle de BKS pour
B = 1,52 (voir Annexe B pour les paramètres matériaux). Un point remarquable
est qu’ils obtiennent des résultats similaires quelque soit le potentiel d’interaction
utilisé. Cela prouve la robustesse des résultats de simulations pour la grandeur
physique τc (voir Fig. 1.20 (a)). Ils ont également vérifié l’accord entre leurs simu-
lations et le modèle en changeant cette fois-ci la distance inter-obstacle L (voir Fig.
1.20 (b)). Ils obtiennent encore un très bon accord avec le modèle ce qui permet
de confirmer la fiabilité de la loi BKS vis à vis des résultats de simulations.
Fig. 1.21 – Figure provenant des travaux de H. Osetsky et al. [131]. Contrainte critique
résolue de cisaillement par rapport à la distance entre le plan de glissement de la dislo-
cation et la base du SFT de 4,1 nm à une température de 10 K.
Nous avons vu que la contrainte critique était liée à la taille de l’obstacle. On
peut alors se demander quel est l’effet de la hauteur d’impact entre le plan de
glissement et l’amas lacunaire. Cette question est justifiée notamment dans le cas
d’amas de forme tétraédrique tels que les SFT. La base du SFT contient un nombre
de lacunes plus important que la pointe. Ainsi, du fait de la géométrie de ces dé-
fauts, la contrainte critique pour cisailler la base du SFT sera plus importante que
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la contrainte critique nécessaire à appliquer pour cisailler la pointe (voir Fig. 1.21).
H. Osetsky et al. [131] ont étudié cet effet en utilisant la méthode de dynamique
moléculaire à une température de 10 K dans le Fe-α. Les résultats de cette étude
confirment le fait qu’il y a un fort effet de la hauteur d’impact sur la contrainte
critique pour le cas de grands SFT (voir Fig. 1.21). On peut s’attendre cependant
à ce que cet effet soit dégressif avec la taille de l’obstacle regardé. Leur étude a été
effectué à 10 K, on peut alors se demander quel est l’effet de la température sur
cette contrainte critique τc. D.J. Bacon et al. [43], ont répondu à cette question
en utilisant la méthode de dynamique moléculaire dans le Fe-α (voir Fig. 1.22).
Les résultats indiquent que la contrainte critique diminue avec la température. En
effet, plus la température transmet de l’énergie thermique aux atomes du cœur de
la dislocation plus la dislocation se désancrera facilement.
Fig. 1.22 – Figure provenant du papier de D.J. Bacon et al. [43]. Contrainte critique dans
Fe-α pour des amas lacunaires de 2 nm de rayon en fonction de la température T. Calculs
réalisés en dynamique moléculaire avec une vitesse de déformation de 5.106/s.
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II.3 "Pipe diffusion" et montée de dislocation
Lorsque la contrainte de cisaillement appliquée est supérieure à la contrainte
critique, la dislocation est soumise à une force de Peach et Koehler suffisante pour
contrebalancer l’effet de l’interaction attractive de l’amas. La dislocation peut
donc cisailler l’amas de lacunes. En revanche, lorsque la contrainte est trop faible,
le cœur de la dislocation reste ancré sur l’amas. Dans ce cas, d’autres mécanismes
interviennent pour désancrer la ligne. T.E. Volin et R.W. Balluffi [49, 50] ont no-
tamment observé dans l’aluminium que les mécanismes de diffusion au voisinage
de cette configuration ancrée induisent le désancrage de la ligne (voir Fig. 1.23
(e-f) amas E et F). En effet, sur la Fig. 1.23 (e) on voit que les amas E et F
ancrent des dislocations. Après un certain temps, sous une température de 120◦C,
les lacunes des amas se sont dispersées le long de la ligne de dislocation jusqu’à
ce que les amas ne soient plus visibles au MET. Les amas E et F se sont donc
soit complètement annihilés soit sont devenus trop petits pour être observables et
dans ce cas sont très peu ancrants. Les dislocations se sont alors désancrées (voir
Fig. 1.23 (f)). La diffusion des lacunes le long de la ligne de dislocation s’appelle
"pipe diffusion". T.E. Volin et R.W. Balluffi, ont mentionné dans leur étude que
les lacunes émises pouvaient participer à la montée de dislocation mais n’avaient
pas la précision nécessaire pour s’assurer du résultat.
Le deuxième point remarquable de leur étude est qu’ils ont mis en évidence
l’effet du champ élastique de la dislocation sur les processus de diffusion des la-
cunes. En effet, ils ont montré qu’un amas isolé s’annihilait beaucoup moins vite
qu’un amas au contact d’une dislocation (voir Fig. 1.23(a-d)). C’est à dire que
les processus de diffusion au voisinage de la configuration ancrée sont plus ra-
pides que ceux du cristal parfait. En effet, on voit très bien sur leurs images MET
que la diminution de la taille de l’amas A connecté à une dislocation est plus
grande que celle de l’amas isolé B (voir Fig. 1.23(a-b)) ; idem pour les amas C et
D (voir Fig. 1.23(c-d)). L’énergie d’activation liée au processus de migration de la
lacune par "pipe diffusion" a été évaluée dans l’aluminium quelques années plus
tard par H. Ogi et al. [132]. Pour cela ils ont utilisé la méthode "ElectroMagnetic
Acoustic Resonance" (EMAR). Ils ont mesuré le coefficient d’atténuation ultra-
sonique qui est relié au coefficient de diffusion des défauts mobiles [132]. Grâce à
cette technique, ils ont estimé Epipem = 0,28±0.03 eV. Cette accélération du pro-
cessus de diffusion de lacune au voisinage du cœur des dislocations peut avoir une
influence sur le mécanisme de montée des dislocations. La plupart des développe-
ments effectués pour la montée modélisent uniquement des dislocations droites ou
crantées, sans tenir compte de l’effet d’autres obstacles potentiels sur le proces-
sus [24,54,81,82,102,133–135]. Pourtant, dans l’aluminium, la contrainte de Peierls
est très basse (de l’ordre de quelques MPa, voir Annexe C), par conséquent sous
contrainte, la montée ne peut être effective que si le glissement est gêné par des
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obstacles. La prise en compte de ces obstacles semble alors inévitable dans l’alu-
minium, particulièrement pour des obstacles de type amas de lacunes, fournissant
des lacunes qui contribuent directement au processus de montée. La plupart des
modèles négligent également l’influence du champ élastique de la dislocation sur
la diffusion des lacunes intervenant au cours de la montée [24, 95, 102, 133, 134].
Pourtant, l’effet de l’anisotropie au point col induit par le champ élastique de la
dislocation, a été révélé d’une importance majeure pour les processus de diffu-
sion dans les métaux [51–54] et par conséquent peut induire une très rapide "pipe
diffusion" [27,49,50].
41
Fig. 1.23 – Images de microscopie électronique en transmission provenant de la Ref. [49].
Séquence de recuit de cavités isolées et de cavités connectées à des dislocations. (a)
Échantillon recuit à 180◦C. (b) Idem que (a) mais 29 min plus tard. La diminution de
la taille de l’amas A connecté à une dislocation est plus grande que celle de l’amas isolé
B. (c) Échantillon recuit à 80◦C. (d) Idem que (c) mais 48,5 h plus tard. La diminution
de la taille de l’amas C connecté à une dislocation est plus grande que celle de l’amas
isolé D. (e) Échantillon recuit à 120◦C. (f) Idem que (e) mais 2 h après. Les amas E et
F initialement connectés aux dislocations se sont complètement annihilés, alors que les
amas isolés G et H sont toujours présents. Les dislocations ont glissées en dehors de l’aire
regardée.
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C onclusion et problématique
Des amas de lacunes ont été observés et caractérisés expérimentalement dans
des métaux purs cfc et bcc après déformation plastique. Les mécanismes in-
duisant la formation de ces amas au cours de la déformation restent cependant
à éclaircir. En effet, l’interaction entre dislocations ne suffit pas à expliquer
le nombre d’amas observés. Ces amas sont des obstacles à la propagation des
dislocations et peuvent par conséquent induire un durcissement du matériau.
Pour des contraintes et températures suffisantes, la déformation est régie es-
sentiellement par le glissement des dislocations via le cisaillement des amas de
lacunes. Grâce aux modèles et aux simulations numériques, il est possible de
déterminer ce domaine de contrainte/température dans lequel la dislocation
franchit les amas par cisaillement. Cette contrainte dépend notamment de la
taille des obstacles et de la température. Par contre, à faible contrainte, les
amas lacunaires ancrent le cœur des dislocations. La diffusion des lacunes le
long des dislocations, beaucoup plus rapide que la diffusion en volume, semble
alors être la clé du processus de désancrage. Cependant, le rôle de la montée
dans ces processus de désancrage n’a pas pu être caractérisé expérimentale-
ment. Les modèles de montée existant ne permettent pas non plus de tenir
compte de l’interaction amas de lacunes/dislocation ainsi que de l’anisotro-
pie de diffusion favorisant la diffusion le long de la ligne de dislocation ("pipe
diffusion"). Or les amas de lacunes sont des sources de lacunes qui peuvent
intervenir dans le processus de montée en l’accélérant. De même la "pipe diffu-
sion" aura pour conséquence d’augmenter la vitesse de migration des lacunes
et par conséquent la vitesse de montée.
Dans ces travaux de thèse nous étudierons le mécanisme de glissement
assisté par la montée accéléré par les amas de lacunes et les processus de
"pipe diffusion". Pour résumer les questions qui ressortent de cette étude
bibliographique sont :
F Comment se forment les amas lacunaires sous déformation ?
F A quelles conditions le glissement des dislocations est-il un méca-
nisme de déformation possible ?
F Quel est le rôle de la "pipe diffusion" dans le processus de désan-
crage ?
F Quel est le rôle de la montée dans le processus de désancrage ?
F Peut-on exprimer alors la vitesse de déformation macroscopique dans
le cas du glissement assisté par la montée ?
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L es questions exprimées dans l’État de l’Art nous ont poussées à utiliser des
outils de simulations complémentaires. Chacun d’entre eux a permis d’apporter
des éléments de réponses différents aux problématiques de cette thèse. ¶ Pour
décrire finement les mécanismes élémentaires, nous avons utilisé la méthode de
la statique moléculaire (MS) via un potentiel basé sur la méthode de l’atome
immergé [136–139]. · La méthode de la Nudged Elastic Band (NEB) [140–142]
et l’Activation Relaxation Technique - Nouveau (ART-Nouveau) [143–147]
nous ont permis d’explorer le paysage énergétique de notre système d’étude. La
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MS nous a renseigné, avec précision, sur le comportement de systèmes nanomé-
triques. Ces systèmes sont cependant trop petits pour une comparaison directe à
l’expérience. ¸ Le modèle de ligne élastique (ELM), ajusté par rapport à nos
calculs de MS, nous a permis d’accéder à des échelles de taille micrométrique et de
simuler le glissement d’une longue dislocation dans une concentration d’amas de
lacunes. ¹ Par ailleurs, pour étudier le glissement assisté par la montée, mécanisme
lent basé sur la diffusion de lacunes, nous avons utilisé un algorithme standard de
Monte Carlo Cinétique (KMC). Toutes ces méthodes seront décrites dans ce
chapitre.
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I La statique moléculaire
I.1 Principe
La statique moléculaire est un outil de simulation numérique utilisé pour
conduire un système vers un état relaxé. Cette méthode permet notamment d’at-
teindre les états stables ou métastables du paysage d’énergie. Le principe consiste
à relaxer les forces agissant sur chaque atome via des algorithmes de minimisation.
En statique moléculaire, la matière est décrite à l’échelle atomique et chaque atome
de masse mi est gelé. Contrairement à la dynamique moléculaire, l’évolution au
cours du temps n’est pas décrite. Les forces interatomiques ~fi dérivent d’un po-
tentiel empirique qui, nous le rappelons, est tabulé et ajusté. L’ajustement, réalisé
souvent par rapport aux résultats d’expériences ou de la théorie de la fonctionnelle
de la densité, permet de reproduire un nombre limité de propriétés physiques. Nous
nous sommes donc assurés de la validité du potentiel pour les propriétés physiques
essentielles à nos travaux (voir Annexes C). Le type de potentiel utilisé pour calcu-
ler ces forces est basé sur la méthode de l’atome immergé nommé EAM (Embedded
Atom Method) [136] qui tient compte de la densité électronique du solide ainsi que
de l’interaction de paire entre atomes. Nous avons utilisé le potentiel de X.Y. Liu
pour l’aluminium [138,139] (voir Fig. 2.1). Ce type de potentiel a l’avantage d’être
peu coûteux en temps de calculs et permet de construire des boîtes de simulations
relativement grandes. Il existe certainement des potentiels qui décrivent encore
mieux les interactions entre atomes d’aluminium, cependant, ce travail de thèse
étant essentiellement exploratoire, nous avons fait le choix de privilégier un outil
efficace et robuste pour notre domaine d’étude [44, 137, 148]. L’énergie potentielle
totale du solide contenant Nat atomes déterminée avec ce potentiel s’écrit :
Eptot =
Nat∑
i=1
epi , (2.1)
où epi est l’énergie potentielle d’un atome i définie telle que :
epi =
1
2
Nat∑
j 6=i;rij<rc
φij(rij) + gi(ρ(i)) (2.2)
On note φij le potentiel de paire liant l’atome i à l’atome j distant de rij. Au-delà
d’une certaine distance l’interaction entre l’atome i et l’atome j devient négligeable.
Pour accélérer les calculs il est alors possible de définir un rayon de coupure rc à
partir duquel φij=0.
gi(ρ(i)) est l’énergie requise pour immerger l’atome i dans la densité électro-
nique ρ(i). Cette dernière est affectée par les densités électroniques locales des
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atomes j environnants telle que
ρ(i) =
Nat∑
j 6=i;rij<rc
ρj(rij). (2.3)
Les positions des atomes ont été relaxées en utilisant une dynamique de Langevin
[149]. Au cours de la simulation, la position ~ri et la vitesse ~vi de l’atome i sont
déterminées par l’algorithme de Runge-Kutta [150,151] : ~ri = ~ri +~viδt et ~vi = ~vi +
~aiδt, où ~ai =
~fi
mi
− γ~vi est l’accélération déterminée par la mécanique Newtonienne
à laquelle un terme de frottement, γ~vi, a été ajouté pour tenir compte de la friction
entre atomes. Dans nos calculs le terme γδt est fixé à 0,1. Le pas δt de nos calculs
est pris entre 0,1 fs et 1 fs en fonction du type de calculs effectués, ainsi le coefficient
de frottement γ est compris entre 100 et 1000 THz. Le pas δt est un paramètre
fixé pour obtenir la convergence de l’algorithme la plus rapide possible. Un pas
trop grand peut trop fortement perturber l’équilibre du système et faire diverger
le calcul. Par exemple, lorsque les forces exercées sur les atomes sont fortement
perturbées par l’application d’une contrainte, le pas de relaxation doit être fin (0,1
fs). En statique moléculaire, la température est nulle et les vitesses initiales des
atomes le sont également. Les atomes ne sont pas régis par la température et sont
donc gelés, c’est à dire qu’ils n’oscillent pas autour de leur position d’équilibre. Ce
qui régit la dynamique du système sont les forces induites par les défauts du réseau
cristallin et les contraintes ou déformations appliquées. La position d’équilibre de
ces atomes est donc perturbée par ces imperfections du réseau. Dans ce type de
simulation le temps n’a donc pas de sens physique. δt est un pas de relaxation.
Fig. 2.1 – Description du potentiel interatomique EAM de X.Y. Liu [138, 139] pour
l’aluminium : (a) Densité électronique, (b) Potentiel de paire en fonction de la distance
interatomique r ; (c) Fonction d’immersion en fonction de la densité électronique.
Nous avons uniquement décrit le potentiel de type EAM de X.Y. Liu [138,139],
mais un grand nombre de potentiels existent (https://www.ctcms.nist.gov/
potentials/) et sont accessibles notamment via le code LAMMPS (Large-scale
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Atomic/Molecular Massively Parallel Simulator) [152]. Nous n’avons pas utilisé
LAMMPS mais un code fortran développé en partie grande par L. Proville au
SRMP. Pour avoir accès à la source de potentiels fournie par LAMMPS, il est
possible de compiler le code fortran en appelant LAMMPS en tant que librairie
(voir Annexe D).
I.2 Construction du système
I.2.1 Insertion d’une dislocation droite
L’objectif de nos calculs de statique moléculaire est d’étudier les interactions
d’une dislocation avec différents types d’obstacles lacunaires et d’étudier son com-
portement en glissement. Pour ce faire, nous avons construit une simulation en
employant la méthode utilisée par D. Rodney et G. Martin [80]. En fixant des
conditions aux limites périodiques (CLP) uniquement dans les directions x et y,
il est possible de simuler une seule dislocation de longueur infinie contenue entre
deux surfaces libres, qui glisse dans la direction y (voir Fig. 2.2). La dislocation
ainsi construite peut cependant interagir avec les surfaces et ses images périodiques
dans le cas de trop petites boîtes. La simplicité des potentiels EAM nous permet
de simuler des boîtes suffisamment grandes pour que ces interactions deviennent
négligeables.
Fig. 2.2 – Schéma des conditions aux limites périodiques.
Afin d’introduire la dislocation coin, deux demi-plans de type (110) ont été
retirés au cristal parfait orienté en [110]~x, [1¯12]~y et [11¯1]~z. Cela permet de créer
un décalage qui correspond à un vecteur de Burgers de type [110] (voir Fig. 2.3).
En relaxant les forces interatomiques, la dislocation se dissocie en deux par-
tielles de Shockley (voir Fig. 2.4). L’énergie potentielle des atomes proches des
défauts est plus élevée que celle des atomes du cristal parfait. En attribuant une
couleur aux atomes en fonction de leur énergie potentielle, il est possible de vi-
sualiser les défauts dans la boîte de simulation (voir Fig. 2.4). Cela permet de
distinguer les atomes des partielles de ceux de la faute d’empilement, des surfaces
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libres et des atomes du cristal parfait. L’énergie potentielle des atomes du cristal
parfait est epi = Ecoh, où Ecoh est l’énergie de cohésion du cristal parfait et vaut
-3,36 eV dans Al avec le potentiel de X.Y. Liu. L’utilisation de la différence en
énergie potentielle entre les atomes du cœur de la dislocation et ceux du cristal
parfait nous permet également d’évaluer la position moyenne de la dislocation,
~xdislo, au cours du glissement :
~xdislo =
∑Nat
i=1 (xi(e
p
i − Ecoh))∑Nat
i=1(e
p
i − Ecoh)
.~ux (2.4)
où xi est la coordonnée en x de l’atome i [153].
Fig. 2.3 – (a) Schéma de l’introduction d’une dislocation coin dans un cfc. Deux demi-
plans interatomiques de type (110) ont été supprimés afin de créer une marche correspon-
dant au vecteur de Burgers. Les positions des atomes constituant les deux types de plans
sont rappelées en (b) dans le cas de la structure cfc. Chaque atome est coloré suivant le
plan (11¯1) auquel il appartient (A, B ou C). Notons que les atomes nommés A ,B,C ,D
constituent un tétraèdre de Thompson (voir Chapitre 1 Fig. 1.4).
Il est également possible de visualiser les imperfections du matériau avec les
défauts de voisins vis-à-vis du cristal parfait. Cette option est implémentée dans
l’outil de visualisation OVITO (common neighbor analysis) [154], pour les cristaux
de symétrie cfc, cc et hc.
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Fig. 2.4 – Boîte de simulation contenant une dislocation de type coin et deux surfaces
libres. Les forces interatomiques déterminées avec le potentiel de X.Y. Liu sont relaxées
à 1.10−5 eV /Å. Les atomes sont colorés en fonction de leur énergie potentielle. L’énergie
de cohésion du cristal parfait est -3,36 eV.
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I.2.2 Insertion d’une dislocation crantée
Après avoir introduit la méthode pour simuler une dislocation droite, nous
allons décrire la méthodologie à appliquer pour insérer une dislocation crantée
dans la boîte de simulation.
Fig. 2.5 – Dislocation crantée obtenue avec le potentiel de X.Y. Liu [138, 139]. (a) Vue
dans un plan (110). Les crans sont numérotés. (b) Vue en 3D d’une coupe de la boîte de
simulation répétée périodiquement dans la direction de la ligne de dislocation y[1¯12]. Les
atomes sont colorés et mis en transparence en fonction de leur énergie potentielle.
Nous rappelons qu’une dislocation crantée est une dislocation ayant une partie
de sa ligne, le cran, dans un plan atomique supérieur en z (voir Fig. 2.5 (a)-(b)).
Deux méthodes pour introduire un cran de dislocation sont possibles. Dans le cas
de la première méthode, il est nécessaire de partir d’une configuration atomique
contenant une dislocation droite. De cette configuration relaxée, il faut alors retirer
une rangée d’atomes dont la taille correspondra au cran. Autrement dit, il faut
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introduire une rangée de lacunes, le long de la ligne et relaxer de nouveau le
système pour créer le cran. La seconde méthode consiste à introduire directement
le cran en supprimant, en plus des deux-demis plans nécessaires pour introduire une
dislocation droite, une rangée d’atomes supplémentaire dont la taille correspondra
au cran. Les deux méthodes sont équivalentes.
I.2.3 Introduction d’un amas de lacunes
En simulation numérique, le retrait artificiel d’un atome du cristal parfait in-
duit la formation d’une lacune. Par conséquent, le retrait de N atomes du cristal
contenus dans une sphère de centre xc0, yc0 et zc0 et de rayon r induit la formation
d’une cavité. En notant xi, yi et zi les coordonnées de l’atome i : ∀ atome i, si
((xi − xc0)2 + (yi − yc0)2 + (zi − zc0)2) < r2 alors l’atome i est retiré (voir Fig. 2.6).
Fig. 2.6 – Cavité de rayon 6Å relaxée en statique moléculaire. (a) Coupe dans le plan
(11¯1) (b) Image sans les atomes appartenant au cristal parfait.
I.3 Contraintes et déformations
Simuler l’interaction entre une dislocation et un amas lacunaire au cours du
glissement nécessite de soumettre le système à une contrainte ou une déformation
extérieure. Nous avons vu dans le Chapitre 1 qu’une dislocation coin soumise à
une force de Peach et Koehler suffisante, ~fp = τxzbL.~ux, peut glisser dans un
plan {11¯1}. Du fait de l’invariance par translation en x, induite des conditions
aux limites (voir Fig. 2.2), il est relativement commode d’appliquer τxz au cristal.
Pour ce faire, nous avons soumis les atomes des premières couches atomiques de
la surface supérieure (représentés en traits ondulés sur la Fig. 2.7) à une force
additionnelle fp, et appliqué son opposée aux atomes des dernières couches de la
surface inférieure.
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Fig. 2.7 – Schéma d’une boîte de simulation soumise à une contrainte τxz.
La notion de déformation est étroitement liée à celle de contrainte. La loi de
Hooke unie la contrainte σ¯ à la déformation élastique ¯ par le biais du tenseur de
raideur C¯ :
σ¯ = C¯¯ (2.5)
Dans le cas de cristaux de symétrie cubique, ce qui est le cas des cristaux de
structure cfc, le tenseur de raideur C¯ peut s’écrire en utilisant les notations de
Voigt [155] :
C¯ =

C11 C12 C12 0 0 0
C12 C11 C12 0 0 0
C12 C12 C11 0 0 0
0 0 0 C44 0 0
0 0 0 0 C44 0
0 0 0 0 0 C44
 (2.6)
où C11, C12 et C44 sont les constantes élastiques (voir Annexes C). Par exemple,
en appliquant une distorsion D¯i
D¯i =
1 + δ 0 00 1 + δ 0
0 0 1 + δ
 (2.7)
au cristal, nous pouvons appliquer une déformation :
¯ =

δ
δ
δ
0
0
0
 , (2.8)
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et donc une contrainte :
σxx
σyy
σzz
τyz
τxz
τxy
 =

C11 C12 C12 0 0 0
C12 C11 C12 0 0 0
C12 C12 C11 0 0 0
0 0 0 C44 0 0
0 0 0 0 C44 0
0 0 0 0 0 C44


δ
δ
δ
0
0
0
 =

(C11 + 2C12)δ
(C11 + 2C12)δ
(C11 + 2C12)δ
0
0
0
 .
(2.9)
Pour appliquer la distorsion D¯i au cristal, il suffit de modifier la taille de la boîte
de simulation : la taille de la boîte finale sera u2 = u1 + δ, où u1 est la taille de
la boîte initiale et u2 est la taille de la boîte finale dans la direction u, qui peut
être x, y ou z. Nous venons de voir le cas d’une déformation isotrope, maintenant
écrivons le tenseur des contraintes dans le cas d’une distorsion tétragonale D¯t
D¯t =
1 + δ 0 00 1− δ 0
0 0 1
(1+δ)(1−δ)
 . (2.10)
Dans ce cas, le tenseur des contraintes s’écrit :
σxx
σyy
σzz
τyz
τxz
τxy
 =

C11 C12 C12 0 0 0
C12 C11 C12 0 0 0
C12 C12 C11 0 0 0
0 0 0 C44 0 0
0 0 0 0 C44 0
0 0 0 0 0 C44


δ
−δ
δ2
1−δ2
0
0
0
 , (2.11)
soit, 
σxx
σyy
σzz
τyz
τxz
τxy
 =

(C11 − C12)δ + δ21−δ2C12
(C12 − C11)δ + δ21−δ2C12
δ2
1−δ2C11
0
0
0

. (2.12)
Dans le cas d’une autre distorsion tétragonale, D¯′t,
D¯′t =
1 + δ 0 00 1 + δ 0
0 0 1
(1+δ)2
 , (2.13)
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le tenseur des contraintes s’écrit alors :
σxx
σyy
σzz
τyz
τxz
τxy
 =

C11 C12 C12 0 0 0
C12 C11 C12 0 0 0
C12 C12 C11 0 0 0
0 0 0 C44 0 0
0 0 0 0 C44 0
0 0 0 0 0 C44


δ
δ
− δ(2+δ)
(1+δ)2
0
0
0
 , (2.14)
soit, 
σxx
σyy
σzz
τyz
τxz
τxy
 =

(C11 + C12)δ − δ(2+δ)(1+δ)2C12
(C11 + C12)δ − δ(2+δ)(1+δ)2C12
2δC12 − δ(2+δ)(1+δ)2C11
0
0
 . (2.15)
Grâce à ce formalisme, il est alors possible de déterminer explicitement les
constantes élastiques du matériau en étudiant par exemple la variation de l’énergie
avec la déformation imposée. En effet, l’énergie élastique d’un cristal E(V ) sous
contrainte au deuxième ordre s’écrit :
E(V ) = E(V0) + V0σ¯
T
0 .¯+
V0
2
¯T .C¯.¯, (2.16)
où C¯, V0, σ¯0 et E(V0) sont respectivement le tenseur des constantes élastiques, le
volume, les contraintes et l’énergie du cristal non soumis à déformation ¯ (voir
Annexe C).
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II Exploration du paysage énergétique
La transition d’un système physique depuis un état i vers un état j nécessite de
franchir une barrière d’énergie (voir Fig. 2.8 (a)). Le maximum de cette barrière
d’énergie, le point col, est symbolisé par un cercle vert sur la Fig. 2.8. L’activation
thermique permet dans beaucoup de phénomènes physiques de franchir cette bar-
rière d’énergie. C’est le cas par exemple des mécanismes de diffusion de lacunes et
de propagation des dislocations.
Fig. 2.8 – (a) Barrière d’énergie typique à 2D pour passer d’un état i à un état j.
(b) Exemple d’un paysage énergétique en 3D (Figure de la thèse d’A. Kraych [156]).
Plusieurs chemins pour passer de l’état i à j sont possibles. Le chemin de minimum
énergie est appelé MEP et est mis en évidence sur la figure. Le point col de cette barrière
est symbolisé par un cercle vert.
La probabilité par unité de temps ou la fréquence de saut de i vers j, pi−>j,
s’écrit alors :
pi−>j = ν exp
(
−Eact
kBT
)
, (2.17)
où la fréquence ν ' 1013 s−1 est supposée environ égale à la fréquence de Debye
dans les cristaux. Cela correspond à la fréquence de vibration moyenne des atomes.
En Fig. 2.8 (a), nous avons tracé un exemple de barrière simple en 2D. Cependant,
cela ne suffit pas à décrire le paysage énergétique complet du système qui est
en 3×Nat (voir Fig. 2.8(b)). Pour passer d’un état i à j plusieurs chemins sont
possibles. Le chemin le plus probable est celui qui requiert le minimum d’énergie.
On le notera MEP (Minimum Energy Path).
Il existe de nombreuses méthodes [157–161] pour explorer le paysage énergé-
tique. Nous présenterons ici les deux méthodes que nous avons utilisées : la méthode
"Nudged Elastic Band" (NEB) développée par H. Jónsson et al. [140–142] et la
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méthode "Activation Relaxation Technique - nouveau" (ART-nouveau) développée
par N. Mousseau et al. [143–147].
II.1 Méthode de la Nudged Elastic Band
Cette méthode permet de trouver le MEP entre les état i et j connus et préa-
lablement relaxés. Une suite de configurations atomiques, autrement dit une suite
d’images, liant l’état initial i à l’état final j doit ensuite être construite. Pour cela,
il est possible d’effectuer une simple interpolation entre l’état i et l’état j. Cela
fonctionne très bien dans le cas ou peu d’atomes entre en jeu dans la transition de
l’état i à l’état j. C’est le cas de la migration d’une lacune par exemple. Cependant,
lorsqu’un certain nombre d’atomes sont concernés par cette transition, alors, une
simple interpolation peut ne plus suffire. Plus le chemin initial est loin du MEP
plus la NEB a des difficultés à converger. Dans des cas complexes, il faut déjà avoir
une idée du chemin pour passer de l’état i à j pour que la méthode NEB converge.
Pour ce faire, nous pouvons par exemple calculer ce chemin en fournissant une
énergie nécessaire pour que la transition se fasse. Dans le cas d’une dislocation
cisaillant un obstacle par exemple, il est possible d’appliquer une contrainte de
cisaillement suffisamment grande pour que la dislocation franchisse l’obstacle et
de sauver régulièrement les configurations atomiques au cours du cisaillement. En
partant d’un tel chemin non relaxé, il est alors plus facile d’obtenir le MEP [153].
Dans la méthode NEB, les images sont reliées entre elles par des ressorts permet-
tant ainsi d’obtenir une description discrète de la trajectoire entre les deux états.
Un algorithme d’optimisation est ensuite utilisé de manière à relaxer les forces des
images jusqu’à atteindre le MEP. La justesse de cette méthode dépend beaucoup
de l’algorithme d’optimisation utilisé et de son degré de complexité. L’idée de cette
méthode est de relaxer les forces le long de ce chemin sur chaque image. La force
totale ~Fi exercée sur une image ~Ri est la somme de la composante parallèle à la
tangente à la courbe, de la force de ressort ~F ri |||, liant cette image à ses voisines,
et de la composante perpendiculaire à la tangente de la force issue du calcul EAM
∇V (~Ri)|⊥, due à la physique du système. On notera ~R0 l’image de l’état initial et
~Rn celle de l’état final.
~Fi = ~F
r
i ||| −∇V (~Ri)|⊥ (2.18)
On notera ~Ai = ~ai/|~ai| la tangente où
~ai =
~Ri − ~Ri−1
|~Ri − ~Ri−1|
+
~Ri+1 − ~Ri
|~Ri+1 − ~Ri|
. (2.19)
Pour déterminer ∇V (~Ri)|⊥ il faut retirer la composante parallèle de ∇V (~Ri) :
∇V (~Ri)|⊥ = ∇V (~Ri)−∇V (~Ri). ~Ai (2.20)
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De la même manière, ~F ri ||| se calcule via cette relation :
~F ri ||| = kNEB[(~Ri+1 − ~Ri)− (~Ri − ~Ri−1)]. ~Ai ~Ai. (2.21)
Après quelques itérations, il est alors possible d’utiliser la méthode de la clim-
bing NEB [142] qui est un outil permettant d’optimiser la convergence du point
col. Cette méthode consiste à modifier légèrement l’algorithme de la NEB standard
pour l’image ~Rimax correspondant au point col tel que :
~Fimax = −∇V (~Rimax) + 2∇V (~Rimax)|||, (2.22)
~Fimax = −∇V (~Rimax) + 2∇V (~Rimax). ~Ai ~Ai. (2.23)
Pour résumer, la NEB est une méthode efficace pour obtenir le MEP lorsque
l’on a déjà une idée de la transition. La connaissance de l’état initial et final de la
transition ainsi que de l’allure du chemin entre ces deux états est nécessaire à la
convergence rapide de la NEB.
II.2 Activation Relaxation Technique - nouveau
Contrairement à la NEB, ART-nouveau ne nécessite que l’état initial i relaxé
pour explorer le paysage énergétique. Cette technique permet alors de déterminer
un certain nombre d’états finals possibles j et l’énergie d’activation associée à
chaque transition. Le principe de la méthode est de partir de l’état i, composé
de Nat atomes de coordonnées ~qnini, et de faiblement perturber aléatoirement cet
état i de δ ~qn = (δ ~q1k, δ ~q2k, ..., δ ~qNatk), où ~qnk = (qnkx, qnky, qnkz). La déformation est
appliquée localement autour du défaut, dans un rayon de coupure de 2,5 Å et non
pas de façon équivalente sur les Nat atomes [147]. La fraction de distance utilisée
pour pousser la configuration initiale vers le point col est fixée à 0,01 Å. Les images
k du système sont construites de la façon suivante :
~qnk = ~q
n
k−1 +
δxA
||δ ~qn||δ
~qn (2.24)
où δxA est l’amplitude de la perturbation appliquée entre deux images, fixée à
0,001 Å. À chaque pas, une relaxation des forces est effectuée dans l’hyperplan
perpendiculaire à δ~qi et les 15 plus basses valeurs et vecteurs propres de la ma-
trice Hessienne sont déterminées en utilisant l’algorithme de Lanczos [147]. La
composante hnu,mv de la matrice Hessienne H à l’état initial s’écrit :
hnu,mv[ ~qnini] =
∂2E[ ~qnini]
∂qnu∂qmv
(2.25)
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où ∂
2E[ ~qnini]
∂qnu∂qmv
est la différence d’énergie induite par la déformation ~qnini, m est un
atome en interaction avec l’atome n et u et v sont les directions x, y, z. Le prin-
cipe de l’algorithme de Lanczos est de ne pas diagonaliser la matrice Hessienne
entièrement 3Nat× 3Nat mais de diagonaliser une plus petite matrice tridiagonale
l × l, Tl , où l < 3Nat. Pour déterminer Tl il faut appliquer la méthode suivante :
en appliquant un vecteur aléatoire ~v0 à la matrice hessienne H de composante
hnu,mv on peut obtenir une combinaison linéaire de ~v0 et d’un second vecteur ~v1,
normalisé et orthogonal à ~v0 :
H ~v0 = a0~v0 + b1~v1 (2.26)
de même en appliquant ~v1 à H on peut écrire :
H ~v1 = a1~v1 + b′1~v0 + b2~v2 (2.27)
où dans ce cas ~v2 est un vecteur normalisé et orthogonal à ~v1 et ~v0. H est symétrique
donc ~v0H ~v1 = ~v1H ~v0. De plus, les vecteurs ~vi sont orthogonaux entre eux. Dans
ces deux conditions nous obtenons alors b′1 = b1. Par conséquent on peut écrire :
H ~v1 = a1~v1 + b1~v0 + b2~v2 (2.28)
En écrivant, de manière systématique H ~v2 on obtient alors :
H ~v2 = a2~v2 + c2~v0 + b′2~v1 + b3~v3 (2.29)
or ~v0H ~v2 = ~v2H ~v0 et les vecteurs ~vi sont orthogonaux entre eux, donc c2 = 0 et
~v1H ~v2 = ~v2H ~v1 donc b′2 = b2 ainsi :
H ~v2 = a2~v2 + b2~v1 + b3~v3 (2.30)
de manière récurrente on obtient alors :
H ~vk = ak~vk + bk~vk−1 + bk+1~vk+1. (2.31)
avec 0 < k < l − 1 où l est la dimension de la matrice Tl , l × l :
Tl =

a0 b1 0 . . . . . . 0
b1 a1 b2
. . . . . . 0
0 b2 a2
. . . . . . 0
... . . . . . . . . . bl−2 0
... . . . 0 bl−2 al−2 bl−1
0 . . . . . . 0 bl−1 al−1

(2.32)
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On note λm la plus basse valeur propre et vm le vecteur propre correspondant de
la matrice hessienne H . Le point de l’algorithme de Lanczos est que λm est
la limite de la série λT [Tl ], quand l tend vers 3Nat. Le vecteur propre vm
est alors approximativement le vecteur propre associé à la plus petite
valeur propre de Tl . Les vecteurs H [~qini]~v peuvent être calculés par la différence
de force induite par un petit déplacement δo dans la direction ~v
H [~qini]~v =
~f(~qini + δo~v)− ~f(~qini − δo~v)
2δo
. (2.33)
L’avantage de cet algorithme est que seuls les vecteurs propres les plus bas sont
nécessaires pour décrire en grande partie le système. Cela accélère beaucoup les
calculs même s’il reste un gros effort de paramétrisation à effectuer pour s’assurer
que le système est bien décrit. Lorsqu’un point d’inflexion du paysage énergétique
est atteint, c’est à dire lorsque λm devient négative (λm = −1), la perturbation
initiale est remplacée par :
~qnk = ~q
n
k−1 −
δxC(k)
||δ ~vm|| δ ~vm. (2.34)
C’est à dire que la perturbation est orientée suivant l’inverse de la direction du
vecteur propre de la plus petite valeur propre où δxC(k) est l’amplitude de la
perturbation appliquée entre deux images. δxC(k) est évaluée de plus en plus fine-
ment à mesure que le système s’approche du point col en suivant la méthodologie
développée par E. Cancès et al. [162]. Si λm redevient positive, cela signifie que le
système a été poussé un peu trop fort, le point col n’est pas trouvé et l’algorithme
repart de ~qnini en appliquant une autre déformation aléatoire δ ~qn. Sinon, le sys-
tème est alors de nouveau relaxé dans l’hyperplan perpendiculaire à δ ~qn jusqu’à
ce que le critère de relaxation soit atteint. Une fois le point col atteint, le système
est très légèrement perturbé pour tomber dans un autre minimum local j et les
forces sont ensuite relaxées avec une technique standard de minimisation jusqu’au
critère 1.10−3 eV/Å. Afin de focaliser la recherche sur la lacune, nous avons retiré
les événements aux surfaces. Pour ce faire, nous avons défini artificiellement dans le
code plusieurs symboles atomiques (ex : Al,Al1,Al2). Al1 étant le symbol atomique
lié aux atomes de la surface supérieure et Al2 ceux de la surface inférieure et Al
pour tous les autres. Ensuite, dans le code, il est possible de rendre inactif une
partie des atomes en fonction de leur symbole atomique. Nous avons donc rendu
inactifs les atomes de Al1 et de Al2.
Cette technique est très pratique lorsque l’on ne connaît pas les états j mais
demeure plutôt sensible. Si le système n’est pas assez perturbé, il est possible de
rester bloqué dans l’état initial, et si au contraire il est trop perturbé, le point col
peut être manqué.
60 CHAPITRE 2. MÉTHODES DE SIMULATION
III Modèle de ligne élastique
Afin de pouvoir traiter le glissement d’une grande ligne de dislocation nous
avons utilisé un modèle de ligne élastique [32, 124, 163–165]. Dans ce modèle, la
dislocation est discrétisée en segments de longueur b, reliés entre eux par une
tension de ligne. La position de chaque segment noté i est déterminée par sa
coordonnée xi le long de la ligne. Nous avons utilisé un potentiel simple W (x)
pour modéliser l’interaction entre la dislocation et un obstacle :
W (x) =
−A(x2 − w2)4
w8
(2.35)
où w est le rayon de coupure au-delà de laquelle l’interaction devient négligeable,
x est la distance entre la dislocation et l’obstacle et A est l’amplitude du potentiel.
Ce dernier paramètre est fixé par rapport à la force d’ancrage fp de l’obstacle,
déterminée à l’aide de calculs à l’échelle atomique. A est ajustée pour que fp soit
l’extremum de dW (x)/dx :
dW (x)
dx
= −8Ax(x
2 − w2)3
w8
(2.36)
lorsque d2W (x)/dx2 est nulle :
d2W (x)
dx2
=
8A(w2 − 7x2)(x2 − w2)2
w8
(2.37)
et donc en x = w/
√
7. Cela donne : A = 343
√
7wfp/1728. Dans nos calculs, nous
avons fixé w à 5b, par conséquent nous ne tenons pas compte des interactions élas-
tiques à longue portée qui peuvent être générées par les obstacles. Nous supposons
également que l’interaction potentielle est limitée dans la direction de la ligne par
seulement un segment b. La force totale du segment s’écrit alors :
Fi = −
∑
j
W ′(|xi −Xi,j|)− τb2 − Γ(xi+1 + xi−1 − 2xi)/b, (2.38)
où Xi,j correspond à la position d’un obstacle j situé en face du segment i. Le
second terme de cette équation correspond à la force de Peach-Koehler s’exerçant
sur le segment de longueur b. Le troisième terme représente la contribution de la
tension de ligne. Cette dernière est déterminée en ajustant le paramètre Γ dans le
modèle ELM, pour obtenir une courbure de ligne élastique similaire à celle d’une
dislocation en MS dans les mêmes conditions (même longueur de ligne, même force
d’obstacle et même contrainte). En utilisant cette procédure, nous trouvons Γ =
3,0 eV/nm pour une dislocation coin dans l’aluminium. À titre de comparaison, la
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théorie élastique prédit Γel = µ0b2 1−2ν4pi(1−ν) ln(R/b) [166] où R est la distance entre
la dislocation et ses premières images périodiques, correspondant à peu près à la
taille de boîte dans la direction du vecteur de Burgers, Lx = 104b. Cela donne
numériquement Γel = 2,7 eV/nm. Les dislocations dans les cfc sont dissociées en
deux partielles. Il peut être nécessaire de distinguer les forces exercées sur chacune
des partielles et de modéliser la faute d’empilement entre les partielles par des
ressorts [32]. Par souci de simplicité nous n’avons pas effectué cette distinction
mais avons défini une position moyenne de la dislocation soumise à
∑
i Fi (ligne
bleue sur la Fig. 2.9). Les partielles et la faute d’empilement dans cette description
sont alors soumises à cette même force
∑
i Fi.
Fig. 2.9 – Profil d’une ligne élastique de longueur 119b, étalée en interaction avec un
obstacle de rayon 6 Å soumise à une contrainte τxz de 49 MPa comparée au profil d’une
dislocation obtenu en statique moléculaire dans les mêmes conditions géométriques et
de contrainte. Les lacunes appartenant à la cavité dans le modèle de ligne élastique
sont représentées en jaune. Les atomes proches de la cavité, légèrement décalés de leur
position d’équilibre, sont en rouge sur la dislocation calculée en (MS), les autres atomes
sont colorés en fonction de leur énergie potentielle (l’échelle de couleur est identique à
celle de la Fig. 2.4).
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IV Monte Carlo cinétique
IV.1 Principe
Le Monte Carlo cinétique est une méthode de simulation très employée pour
étudier des processus lents difficilement atteignable en dynamique moléculaire qui
a une échelle de temps très courte. Elle consiste à ne traiter que les événements
identifiés dans un catalogue préalablement défini ou construit à la volée [143–147].
Elle permet notamment de traiter les mécanismes de diffusion des défauts ponctuels
efficacement [147,167,168]. Elle peut également traiter la migration des dislocations
[82, 169, 170]. Dans notre cas, nous avons besoin d’utiliser cette technique pour
modéliser la montée de dislocation. Le principe de cette méthode est d’effectuer à
chaque pas de simulation un événement avec une probabilité qui dépend de Eact,
son énergie d’activation (voir Eq. 2.17). Un catalogue de l’ensemble des événements
et leur probabilités d’occurrence aussi complet que possible doit être renseigné à
chaque itération.
Dans le cadre de cette thèse, nous avons essayé d’utiliser un code nommé k-
ART [145], qui couple ART-nouveau [143–147] pour explorer le paysage énergé-
tique avec un algorithme standard de Monte Carlo. Avec la méthode k-ART, le
catalogue d’événements est construit à la volée, ce qui rend l’estimation du temps
physique fiable et permet d’avoir une bonne description de la physique du sys-
tème. En contrepartie de cette précision, les calculs sont beaucoup plus lourds
en comparaison d’un calcul purement Monte Carlo, pour lequel les événements
sont calculés par avance. Cette méthode s’est révélée inefficace pour notre système
d’étude qui était trop complexe. En effet, k-ART est très efficace pour l’étude de
défauts ponctuels [147,167], mais atteint ses limites dans le cas des défauts étendus
tels que des dislocations interagissant avec des cavités. En effet, dans cette zone
d’ancrage, beaucoup d’événements sont possibles et beaucoup de degrés de liber-
tés sont permis par la présence de la dislocation qui se relaxe au cours du temps,
créant de nouvelles topologies possibles. Cela ralenti énormément le code et dans
notre cas ne permet pas d’obtenir de résultats. Pour plus d’efficacité, nous avons
donc opté pour la méthode consistant à répertorier à l’avance tous les événements
possibles, en déterminant au préalable les énergies d’activation par statique mo-
léculaire. Nous présentons dans cette partie uniquement l’algorithme standard de
Monte Carlo cinétique. Le calcul des énergies d’activations se fera dans le Chapitre
3 pour les processus lié au glissement d’une dislocation et dans le Chapitre 4 pour
les processus mettant en jeux la diffusion des lacunes. Dans le Chapitre 5 nous
décrirons alors le code mis en place tenant compte de toutes ces barrières.
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IV.2 Hypothèses et algorithme
Les hypothèses de bases du Monte Carlo cinétique sont les suivantes [171] :
Les transitions élémentaires sont des processus de Markov. En d’autres termes,
les transitions sont des processus stochastiques dont la probabilité d’occurrence
ne dépend que de l’état précédent. Ainsi, si on considère que l’on a effectué n
transitions et que l’on se trouve dans l’état Tn, la probabilité que le système soit
dans l’état Tn+1 peut se simplifier de la façon suivante :
p(Tn+1|T1, T2, ..., Tn) = p(Tn+1|Tn). (2.39)
On notera par la suite p(j|i) = pi−>j la probabilité de passer d’un état i à j.
Par ailleurs, on fait l’hypothèse que la loi de probabilité de la chaîne de Markov
{Tn} est une probabilité stationnaire. Ainsi la somme des probabilités est égale à
1 et p(j) =
∑
p(i)pi−>j. Les transitions élémentaires sont supposées non corrélées
les une aux autres et le nombre d’états j accessibles depuis l’état i considéré est
supposé fini.
L’algorithme standard de KMC [171] est énoncé ci-dessous :
1. Initialiser le temps physique : t =0.
2. Charger dans le catalogue d’événements préalablement calculés, les N événe-
ments possibles pour l’état i. Déterminer la probabilité des transitions pi−>j
où i est l’état initial et j un état final parmi N :
pi−>j = ν exp
(
−Eact
kBT
)
, (2.40)
où ν ' 1013 s−1.
3. Calculer la somme des probabilités SN =
∑N
u=1 pi−>j.
4. Utiliser un générateur de nombres aléatoires pour tirer un nombre r1 ∈]0, 1].
5. Sélectionner la transition k à effectuer telle que : Sk−1 < r1SN < Sk où k est
la kieme transition sur les N possibles.
6. Effectuer la transition k.
7. Relaxer le système. Charger de nouveau le catalogue des transitions possibles.
8. Utiliser un générateur de nombres aléatoires pour tirer un nombre r2 ∈]0, 1].
9. Incrémenter le temps de t = t + δt avec δt =
ln r2
SN
.
10. Boucler sur l’étape 2.
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S chéma-résumé des méthodes
Chapitre 3
Glissement d’une dislocation dans
un cristal incluant des amas
lacunaires
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D ans cette partie nous présenterons nos travaux concernant le glissement
d’une dislocation coin dans un cristal d’aluminium incluant une concentration
d’amas lacunaires. L’approche que nous avons employée pour étudier ce méca-
nisme est multi-échelle. Nous avons d’abord étudié finement l’interaction locale
entre une dislocation et un amas à l’aide de la statique moléculaire (MS). Nous
avons ensuite modélisé le glissement d’une longue dislocation dans une concentra-
tion d’amas en utilisant un modèle de ligne élastique, ajusté sur nos résultats de
MS. Finalement, nous avons mis en place un modèle analytique afin d’évaluer la
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vitesse de déformation liée à ce mécanisme en utilisant notamment la loi d’Orowan.
Nous rappelons cependant que la transition vers l’échelle macroscopique, reste in-
complète étant donnée que nous n’avons pas intégré l’effet des autres dislocations,
du comportement polycristallin et de toute la complexité de la microstructure dans
notre modèle. Dans les limites de notre modèle, nous estimerons et discuterons de
la contribution de l’interaction dislocation-amas sur la vitesse de déformation ob-
tenue au cours du stade stationnaire de fluage (voir Annexe E), en considérant
uniquement le processus de désancrage de la dislocation par cisaillement des amas
au cours du glissement.
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I Modélisation atomistique de l’interaction
élémentaire dislocation-amas
Dans le Chapitre 1, nous avons vu qu’il était possible de quantifier l’interaction
entre un amas de lacunes et une dislocation à l’échelle atomique, en utilisant
la méthode de la statique moléculaire. Nous avons utilisé cette méthode, dans
l’aluminium, pour caractériser l’interaction en fonction de la taille de l’amas et
de la contrainte de cisaillement appliquée, τxz. Les grandeurs physiques que nous
avons déterminées pour quantifier cette interaction sont la contrainte critique, τc,
la force d’obstacle, fp, ainsi que l’enthalpie d’activation ∆Hact. Nous présenterons
dans cette partie, les résultats de ces différents calculs et nous les comparerons au
modèle analytique de BKS [126,127] (voir Chapitre 1).
I.1 Contrainte critique
Nous avons construit une boîte de simulation via la méthode décrite dans le
Chapitre 2. La boîte de simulation d’environ 750 000 atomes contient une disloca-
tion, un amas de lacune et des surfaces (voir Fig. 3.1).
Fig. 3.1 – Boîte de simulation de 750 000 atomes contenant une dislocation coin de
longueur de ligne 119 b, des surfaces libres et un amas de lacunes. Le calcul est effectué
sans contrainte appliquée τxz. Le choix de la taille, de la couleur et de la transparence
des atomes est effectué en fonction de l’énergie potentielle des atomes. Plus l’énergie
potentielle de l’atome est éloignée de celle du cristal parfait, plus la taille de cet atome
sera importante et la couleur associée tendra vers le noir.
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On note x l’axe selon [110], y l’axe selon [1¯12] et z l’axe selon [11¯1]. Le critère de
relaxation sur les forces a été fixé à 1.10−5 eV/Å. Un des paramètres clés décrivant
l’interaction dislocation amas est la contrainte critique τc, en dessous de laquelle
la dislocation est ancrée sur l’amas (voir Fig. 3.2). Nous avons déterminé cette
contrainte critique en fonction de la taille de l’amas en statique moléculaire via
l’algorithme de Langevin au Chapitre 2. Pour ces calculs, l’amas de lacunes est
cisaillé en son centre, ce qui correspond au cas le plus ancrant. La contrainte
critique pour cisailler l’amas au niveau d’une calotte sphérique sera plus faible.
Nos résultats sont notés en Tab. 3.1 et tracés en Fig. 3.3. La contrainte critique
augmente avec la taille de l’amas. Dans la littérature (voir Chapitre 1), nous avons
vu que la théorie de BKS [126,127] permet de modéliser l’effet de la taille de l’amas
sur la contrainte critique et qu’elle a été validée dans le cas de métaux [45,126,127].
Dans cette théorie la contrainte s’écrit :
τBKS =
µ0b
2piL
[
ln
(
2rL
(2r + L)b
)
+B
]
. (3.1)
Dans notre calcul, L = 119b correspond à la longueur de ligne, mais également
à la distance inter-amas le long de la ligne de dislocation. En effet, du fait des
conditions aux limites périodiques (voir Chapitre 2), on simule le glissement d’une
dislocation dans une distribution périodique d’amas. Nous avons donc comparé ce
modèle à nos résultats de simulation pour s’assurer de l’accord théorie/simulations
numériques. Nous avons tracé cette comparaison en Fig. 3.3. Un accord correct a
été obtenu entre nos résultats de simulation et le modèle de BKS pour le paramètre
ajustable B = 0, 01. Dans la suite, nous utiliserons donc le modèle de BKS ajusté
pour décrire l’évolution de la contrainte critique en fonction de la taille de l’obstacle
avec B = 0, 01.
Fig. 3.2 – Profil d’une dislocation, de longueur de ligne 119b, obtenu en statique molécu-
laire. La dislocation est ancrée sur un amas de rayon 6 Å et est soumise à une contrainte,
τxz = 49 MPa. Les atomes proches de la cavité, légèrement décalés de leur position
d’équilibre sont en rouge, les autres sont colorés en fonction de leur énergie potentielle.
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Tab. 3.1 – Contrainte critique τc pour désancrer la ligne de dislocation de l’amas de
lacunes de rayon r déterminé par MS comparée à la loi de BKS [126,127]. L = 119b.
r (Å) = 4 4.5 5 5.5 6 6.5
τc (MPa) 42 47 45 46 50 60
τBKS (MPa) 39 44 48 51 55 58
Fig. 3.3 – Contrainte critique τc pour desépingler la ligne de dislocation de l’amas de
lacunes de rayon r déterminé par MS (symboles) comparée à la loi de BKS [126, 127]
(trait plein). L = 119b.
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I.2 Force d’ancrage
Connaissant la contrainte critique de cisaillement, τc, nous pouvons alors ac-
céder directement à la force d’ancrage de l’amas fp. En effet, à τxz = τc, il y a
équilibre entre la force de Peach et Koehler et la force d’ancrage, ainsi :
fp = τcbL. (3.2)
En utilisant le modèle de BKS [126,127], cette dernière s’écrit :
fp =
µ0b
2
2pi
[
ln
(
2rL
(2r + L)b
)
+B
]
. (3.3)
En Fig. 3.4 est tracée la comparaison entre la force d’ancrage calculée par MS et
celle modélisée par la loi de BKS.
Fig. 3.4 – Force d’ancrage calculée en MS (symboles) pour différentes tailles d’amas. La
loi de BKS [126, 127] ajustée par rapport aux calculs de MS est tracée en trait plein.
L = 119b.
Nous avons estimé par nos simulations la force d’ancrage de l’amas lorsque la
dislocation cisaille l’amas en son centre. Cela correspond au cas le plus ancrant. La
force nécessaire à fournir à la dislocation pour qu’elle cisaille une calotte sphérique
serait plus faible. Nous n’avons cependant pas effectué ces calculs et déterminé
l’évolution de cette force d’ancrage en fonction de la surface de lacunes cisaillée
par la dislocation en statique moléculaire.
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Fig. 3.5 – (a-h) Suite de configurations atomiques illustrant le cisaillement d’un amas de
lacunes de rayon 6 Å par une dislocation coin dans l’aluminium, soumise à une contrainte
de cisaillement τxz = 50 MPa. Seul les atomes appartenant au cœur de la dislocation ou
au voisinage de l’amas sont visualisés. Le choix de couleur des atomes est effectué en
fonction de l’énergie potentielles de atomes. L = 119b.
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I.3 Énergie interne, énergie d’interaction et enthalpie
Afin de mieux caractériser l’interaction entre une dislocation et un amas, nous
avons ensuite déterminé l’énergie interne, l’énergie d’interaction ainsi que l’en-
thalpie au cours du processus de cisaillement de l’amas par la dislocation. Nous
avons appliqué au cristal une contrainte de cisaillement, τxz, suffisante pour que
la dislocation ne soit pas ancrée par l’amas. Étant donnée que τxz > τc, la dislo-
cation a cisaillé l’amas de lacunes (voir Fig. 3.5). Au cours de cette simulation,
nous avons sauvegardé régulièrement l’énergie interne du système, U , ainsi que
la position moyenne de la dislocation dans la direction x, notée xdislo (voir Equ.
2.4). On notera xamas, la coordonnée du centre de l’amas dans la direction x et
∆U(xdislo−xamas), l’énergie interne liée à l’interaction entre la dislocation et l’amas.
On définit : ∆U(xdislo − xamas) = U − U∞, où U∞ est l’énergie interne de la boîte
de simulation lorsque la dislocation est loin de l’amas, c’est à dire lorsque l’inter-
action entre les deux défauts devient négligeable. Nous avons fait ce calcul pour
différentes tailles d’amas (voir Fig. 3.6).
Fig. 3.6 – Paysage d’énergie potentielle interne ∆U , obtenue pour différents rayons d’amas
r de 4 à 6,5 Å, pour τxz = 70 MPa > τc(r). L = 119b.
Le premier point que l’on peut tirer de ces résultats, est que l’interaction entre
la dislocation et l’amas est attractive (voir Fig. 3.6). La dislocation est attirée
par l’amas lacunaire et par conséquent peut se retrouver piégée lorsque τxz < τc.
Le deuxième élément à remarquer est que l’énergie finale du système, lorsque la
dislocation a cisaillé l’amas (en configuration B sur la Fig. 3.5) est plus élevée que
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l’énergie initiale, avant cisaillement (en configuration A sur la Fig. 3.5). La raison
de cette différence d’énergie vient du fait qu’un amas cisaillé (voir Fig. 3.7), est
moins stable qu’un amas sphérique, une marche ayant été créée à l’intersection
de la sphère et du plan de glissement correspondant au cisaillement d’un vecteur
de Burgers (voir Fig. 3.7). Le coût énergétique de cette marche augmente avec la
taille de l’amas. Plus l’amas est gros plus la surface de la marche est grande. Le
troisième point est que plus l’amas a un grand rayon, plus l’interaction est forte.
Fig. 3.7 – Atomes à la surface de l’amas de lacunes colorés en fonction de leur énergie
potentielle. Cas de la configuration A , avant le cisaillement par la dislocation, et en
configuration B, après le cisaillement par la dislocation (voir Fig. 3.5).
Il nous reste encore à déterminer l’énergie d’interaction. Il n’est pas possible de
la déterminer en utilisant la même méthode que celle employée pour déterminer
l’énergie interne. Sans force de Peach et Koehler et sans température, la dislocation
ne glisse pas. Nous devons explorer le paysage énergétique du système par un
autre moyen (voir Chapitre 2). Pour cela, nous avons utilisé la méthode NEB
entre la configuration A , pour laquelle la dislocation est en amont de l’amas, et la
configuration B pour laquelle la dislocation a cisaillé l’amas (voir Fig. 3.5 déterminé
avec Langevin à τ > τc). Les forces ont été relaxées jusqu’à atteindre le critère de
1.10−4 eV/Å. Pour faciliter la convergence de la NEB, nous avons utilisé la suite
de configuration atomique déterminée à τxz = 70 MPa et relaxé ces images via
la méthode NEB en inhibant la "climbing neb" (voir Fig. 3.6). Pour ces calculs à
τxz = 0 MPa, nous avons utilisé 130 images et une constante de raideur, kNEB de
10 eV/nm. L’énergie d’activation Eact est alors la différence en énergie entre l’état
B et le minimum d’énergie. Cette barrière dépend également du rayon de l’amas
(voir Fig. 3.8).
Si on suppose que le travail mécanique requis pour cisailler la cavité est environ
le produit de la force d’ancrage et de la distance que doit parcourir la dislocation
pour cisailler la cavité, qui est à peu près 2r, alors l’énergie d’activation s’écrit :
Eact ' 2rfp. (3.4)
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Fig. 3.8 – (a) Chemin de minimum énergie obtenue par la méthode NEB pour diffé-
rent rayon r sans contrainte de cisaillement τxz. (b) Énergie d’activation obtenue par la
méthode NEB comparée à l’Equ. 3.5. L = 119b.
En utilisant le modèle de BKS, l’énergie d’activation s’écrit alors :
Eact ' 2rµ0b
2
2pi
[
ln
(
2rL
(2r + L)b
)
+B
]
. (3.5)
La comparaison de l’énergie d’activation calculée par la méthode NEB et cette
approximation est tracée en Fig. 3.8 (b). L’accord entre les résultats atomistiques
et l’approximation est relativement correcte. Nous utiliserons donc l’Equ. 3.5 pour
modéliser l’évolution de l’énergie d’activation avec la taille de l’amas par la suite.
Afin de déterminer l’enthalpie, H, du système nous avons utilisé le formalisme
suivant :
H = ∆U −
∫
(τxzbL)dxdislo, (3.6)
où dxdislo est la distance cisaillée par la dislocation dans la direction du vecteur
de Burgers [110] et − ∫ (τxzbL)dxdislo est le travail induit par l’application d’une
contrainte de cisaillement τxz. L’enthalpie d’activation peut donc s’exprimer par
∆Hact = ∆Umax(xmax)−∆Umin(xmin)− τxzbL(xmax − xmin), (3.7)
où−τxzbL(xmax−xmin) est le travail requis pour franchir l’obstacle et ∆Umax(xmax)
et ∆Umin(xmin) sont respectivement le maximum et la minimum de l’énergie in-
terne, correspondant aux positions xmax et xmin de la dislocation. Dans le cas où
la contrainte appliquée est supérieure à la contrainte critique l’enthalpie d’acti-
vation est nulle. Le paysage d’énergie interne ∆U peut varier légèrement avec la
contrainte [71]. Pour évaluer l’importance de cette variation sur le calcul de l’en-
thalpie, nous avons déterminé H et ∆Hact en utilisant le paysage d’énergie interne
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déterminé à 70 MPa puis en utilisant le paysage d’énergie d’interaction (voir Fig.
3.9).
Fig. 3.9 – Calcul pour un amas de 6,5Å de rayon. (a) Enthalpie déterminée par l’Equ. 3.6
en utilisant soit le paysage d’énergie de la Fig. 3.6 (traits pleins), soit le paysage d’énergie
d’interaction de la Fig. 3.8 (traits pointillés). (b) Enthalpie d’activation par l’Equ. 3.7 en
utilisant soit le paysage d’énergie de la Fig. 3.6 (cercles violets), soit le paysage d’énergie
d’interaction de la Fig. 3.8 (carrés verts). L = 119b.
L’écart induit par le travail mécanique sur la Fig. 3.9 (a) est bien présent.
Cependant, il ne perturbe pas la tendance globale de l’enthalpie d’activation, qui
est la grandeur d’intérêt de ce calcul (voir Fig. 3.9 (b)). En suivant la méthodo-
logie décrite pour un amas de 6,5Å de rayon, nous avons également déterminé les
valeurs d’enthalpie d’activation pour les autres rayons (voir Fig. 3.10 (a)). Afin
de modéliser l’évolution de l’enthalpie d’activation avec le rayon de l’amas et la
contrainte appliquée nous avons utilisé un modèle phénoménologique de la forme :
∆Hact = Eact(1− τxz
τc
)p(r), (3.8)
où Eact a été déterminée par l’Equ. 3.5 et τc par l’Equ. 3.1. p(r) est un paramètre
que nous avons ajusté pour reproduire au mieux l’évolution de l’enthalpie d’acti-
vation avec la contrainte de cisaillement appliquée. Ce paramètre dépend du rayon
de l’amas tel que :
p(r) = 1 +
(
ub
r
)3
exp
(
−α
(
b
r
)β)
, (3.9)
où u = 3, 69, α = 538 et β = 14 sont des paramètres ajustables n’ayant aucune
signification physique et b est le vecteur de Burgers (voir Fig. 3.10 (b)).
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Fig. 3.10 – (a) Enthalpie déterminée par l’Equ. 3.6 en utilisant le paysage d’énergie de la
Fig. 3.6 pour différent rayon d’amas (symboles) comparé au modèle phénoménologique
Equ. 3.8. (b) Valeur du coefficient p(r) de la loi phénoménologique Equ. 3.8 prise en (a)
(symboles) comparé à l’Equ. 3.9 (trait plein). L = 119b.
On peut noter que p(r) diminue avec la taille de l’amas et tend vers 1 pour de
grands amas. Cette approche mériterait d’être approfondie pour de plus grandes
tailles d’amas afin de déterminer précisément une loi d’échelle comme il a pu
être réalisé dans le cadre la thèse de R. Alexander pour des amas d’interstitiels
[172,173]. Nous avons été limité par le temps et n’avons pas pu pousser la démarche
plus loin.
P etit résumé de l’interaction dislocation-amas
Nous avons modélisé l’interaction attractive, dislocation-amas, à l’échelle ato-
mique. Un bon accord avec la théorie de BKS est obtenu pour B = 0, 01. La
force d’ancrage fp est alors modélisé par :
fp =
µ0b
2
2pi
[
ln
(
2rL
(2r + L)b
)
+B
]
. (3.10)
La contrainte critique est modélisée par τc = fp/bL, l’énergie d’activation par
Eact = 2rfp et l’enthalpie d’activation par ∆Hact = Eact(1− τxzτc )p(r).
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II Modèle de ligne élastique de la statis-
tique du glissement d’une dislocation dans
une population d’amas
Afin de modéliser le glissement d’une dislocation micrométrique, dans une
concentration d’amas, nous avons utilisé un modèle de ligne élastique (ELM voir
Chapitre 2). Dans ce modèle, la dislocation est segmentée en vecteurs de Burgers.
L’interaction entre la dislocation et l’amas est ajustée sur nos simulations de MS
via la force d’ancrage (voir Chapitre 2). Lorsque la force de Peach et Koehler
appliquée sur la dislocation est faible vis à vis de la force d’ancrage induite par
la distribution d’obstacles, la dislocation peut s’ancrer. Dans ce cas, nous avons
effectué l’hypothèse forte que la ligne allait se désancrer de manière homogène sur
toute la ligne et qu’elle allait glisser de nouveau jusqu’à la prochaine configuration
ancrante. Nous avons donc annulé l’effet de la force d’ancrage de tous les obstacles
le long de la ligne pour forcer le désancrage de la ligne. Ce code ne permet pas de
décrire précisément le processus de désancrage qui peut se produire par glissement
ou par montée.
Fig. 3.11 – Superposition successifs des profils de ligne élastique (traits marron), ancrées
dans une distribution d’amas (points verts), obtenus avec le modèle de ligne élastique.
Les paramètres que nous avons cherché à déterminer sont les distances moyennes
entre configurations ancrées, d¯(τxz, r, c), et les distances entre obstacles le long de
la ligne de dislocation, L¯(τxz, c). Les hypothèses réalisées pour ces calculs sont très
critiquables. Cependant, cela nous permet d’avoir une idée du comportement de
ces deux grandeurs avec la contrainte, la concentration et la force d’ancrage. Nous
avons utilisé un modèle 2D (x[110], y[1¯12]) et modélisé une dislocation de longueur
de ligne L = 8000b (voir Fig. 3.11).
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II.1 Influence de la distribution
Pour commencer, nous avons étudié l’influence de la distribution de la force
d’ancrage sur la distance moyenne entre configurations ancrées, d¯(τxz, r, c). Nous
avons construit plusieurs simulations, de concentrations d’amas et de forces d’an-
crages moyennes identiques mais avec des distributions différentes. Nous avons
étudié uniquement des distributions de type gaussienne, de variance v2r . Pour cela,
nous avons utilisé la méthode de Box Muller [174]. Dans le cadre de cette méthode,
la force d’ancrage fp d’un obstacle peut s’écrire :
fp = f
m
p + vr
√
−2ln(r1) cos (2pir2), (3.11)
où fmp est la valeur moyenne de la distribution de force d’ancrage et r1, r2 sont des
nombres aléatoires entre 0 et 1. La probabilité P (fp), qu’un obstacle ait une force
d’ancrage fp est alors :
P (fp) =
e−
f2p
2√
2pi
(3.12)
L’allure des distributions que nous avons testées est tracée en Fig. 3.12 (a) pour une
force d’ancrage moyenne de 3,8 eV/nm et en Fig. 3.12 (b) pour une force d’ancrage
moyenne de 6,1 eV/nm. Ces forces d’ancrages correspondent respectivement à des
rayons de 0,24 nm à 4,5 nm (voir Fig. 3.12 (a)) puis de 0,65 nm à 11,5 nm (voir
Fig. 3.12 (b)).
Fig. 3.12 – Distributions de force d’ancrage de moyenne (a) fmp = 3,8 eV/nm et (b)
fmp = 6,1 eV/nm, obtenues en utilisant la méthode de Box Muller. Les rayons d’amas
correspondant aux extrémités de ces distributions sont notées en haut des graphiques.
La taille des obstacles caractérisés expérimentalement est aux alentours de 2,5
nm [39, 41] (voir Chapitre 1), ce qui est l’ordre de grandeur pris dans nos simula-
tions. Nous rappelons que pour ces simulations, le lien entre la force d’ancrage et
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la taille de l’amas est fixé par la théorie de BKS [126, 127] qui a été ajustée sur
des résultats atomistiques pour des amas de quelques Å de rayon. Nous effectuons
donc l’hypothèse que cette loi est toujours valable dans le cas d’amas de taille na-
nométrique. Ces tailles d’amas sont difficilement atteignables par nos simulations
(pas assez de cristal parfait par défaut ce qui induirait une interaction élastique
non négligeable avec les images périodiques). La valeur de la concentration que
nous avons fixée dans les calculs est ns = 6.1024 m−3. Cela correspond à une forte
concentration de petits obstacles. La concentration simulée est plus importante
que celle observée expérimentalement qui est plutôt de l’ordre de 6,9.1022 m−3.
Pour obtenir une valeur moyenne de la distance d’ancrage nous avons effectué nos
calculs pour un certain nombre de distributions aléatoires d’obstacles. Les barres
d’erreurs, pour évaluer l’intervalle de confiance de notre statistique, sont détermi-
nées par l’écart-type.
Fig. 3.13 – Distance moyenne entre configurations ancrées, d¯(τxz, r, c), en fonction de la
contrainte de cisaillement τxz, pour différentes distributions, de variance v2r , et de force
d’ancrage moyenne (a) fmp = 3,8 eV/nm et (b) fmp = 6,1 eV/nm.
Nos résultats montrent que l’évolution de la distance d’ancrage, d¯(τxz, r, c), avec
la contrainte, τxz, ne dépend que faiblement de la distribution choisie (voir Fig.
3.13). Que ce soit pour une force d’ancrage moyenne de 3,8 eV/nm (Fig. 3.13 (a))
ou de 6,1 eV/nm (Fig. 3.13 (b)), nous n’observons pas de variation significative
de d¯(τxz, r, c) avec la variance v2r . Nous supposons que les conclusions tirées de ces
résultats peuvent s’appliquer à une concentration plus faible. Pour la suite, nous
utiliserons uniquement une force d’ancrage moyenne pour tous les obstacles.
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II.2 Influence de la concentration
Nous avons ensuite déterminé l’effet de la concentration, ns, sur d¯(τxz, r, c).
Nous avons fixé la force d’ancrage des obstacles à 8,45 eV/nm (voir Fig. 3.14).
On note c = ns × vat, où vat est le volume atomique (voir Annexe B : Tab. B.1).
Les résultats montrent une diminution de d¯(τxz, r, c) avec la concentration et une
augmentation de d¯(τxz, r, c) avec τxz. Plus le nombre d’obstacles est important, plus
le glissement de la dislocation est gêné. Par contre, plus la contrainte de cisaillement
est grande, plus la force de Peach et Koehler résultante est importante et permet
à la dislocation de franchir de nombreuses distributions d’obstacles successives.
Fig. 3.14 – Distance moyenne entre configurations ancrées, d¯(τxz, r, c), en fonction de la
contrainte de cisaillement τxz, pour différentes concentrations ns = c/Vat et pour des
obstacles de force d’ancrage 8,45 eV/nm.
La diminution de la distance entre la configuration ancrée avec la concentration
dépend de la contrainte de cisaillement, τxz. Plus τxz est grand, plus l’effet de la
concentration sur d¯(τxz, r, c) est important. Il y a une forte corrélation entre les
deux. Nous avons également déterminé la distance moyenne entre amas le long
de la ligne de dislocation, notée L¯(τxz, c) (voir Fig. 3.15). Nos résultats montrent
une diminution de L¯(τxz, c) avec la contrainte. Plus la contrainte appliquée est
importante, plus le profil de la dislocation est courbé, du fait de la force de Peach
et Koehler et de la tension de ligne (voir Fig. 3.11). De ce fait, le nombre d’amas
sur la dislocation ainsi courbée (haute contrainte) est plus grand que dans le cas
d’une ligne droite (basse contrainte). De plus, on peut noter que L¯(τxz, c) diminue
avec la concentration. En effet, on comprend qualitativement que plus le nombre
d’amas est grand plus la distance entre deux amas est petite.
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Fig. 3.15 – Distance moyenne entre amas, L¯(τxz, c), en fonction de la contrainte de ci-
saillement τxz, pour différentes concentrations ns = c/vat et pour des obstacles de force
d’ancrage 10,96 eV/nm. L’estimation de L effectuée par R.L. Fleisher, W.R. Hibbard et
J. Friedel [175] est tracée en ligne noire.
Fig. 3.16 – Schéma de l’effet des amas de lacune sur la ligne élastique. L est la distance
moyenne entre amas le long de la ligne de dislocation.
Afin de déterminer la distance moyenne entre amas, R.L. Fleisher, W.R. Hib-
bard et J. Friedel [175] ont utilisé la démarche suivante : On note s =
√
3
2
b2 l’aire
unitaire du réseau cfc. La concentration d’amas de lacunes dans l’élément A/s,
où A ' αL2
2
est l’aire que la dislocation franchit pour se désancrer d’un obstacle
(moitié de l’aire en damier sur la Fig. 3.16), est par définition égale à 1 :
c
αL2
2s
' 1. (3.13)
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Or α ' τxzbL
2Γ
, où Γ est la tension de ligne estimée à 2,7 eV/nm (voir Chapitre
2). L’hypothèse du modèle est que la concentration c doit être remplacée par 2c
étant donné que le plan de glissement est adjacent à deux plans atomiques (voir
(b) Importance of dislocation plasticity p. 272 [175]). Ainsi :
L =
(
4sΓ
τxzb(2c)
)(1/3)
. (3.14)
Un accord relativement correct entre nos simulations et l’Equ. 3.14 est obtenu (voir
Fig. 3.15). Par la suite nous avons tout de même ajusté nos résultats de simulations
par une loi empirique de type afin modéliser au plus près cette distance moyenne :
L¯(τxz, c) = e0bc
−e1τ−e2c
−e3
xz , (3.15)
avec : e0 = 10, e1 = 0, 425, e2 = 0, 13 et e3 = 0, 115. La force d’ancrage est
également en eV/nm et la contrainte en MPa. La comparaison entre le modèle de
ligne élastique et la loi empirique est tracée en Fig. 3.17.
Fig. 3.17 – Distance moyenne entre configurations ancrées, L¯(τxz, c), pour différentes
contraintes de cisaillement τxz, pour différentes concentrations ns, pour une force d’an-
crage fp(r = 18, 74 Å) = 5,33 eV/nm. Les résultats obtenus avec le modèle de ligne
élastique (symboles) sont comparés à L’Equ. 3.15 (ligne noire).
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II.3 Influence de la force d’ancrage
Nous avons également examiné l’influence de la force d’ancrage sur d¯(τxz, r, c).
Pour ce calcul nous avons fixé ns = 3, 0.1023m−3 et fait varier fp (voir Fig. 3.18).
Fig. 3.18 – Distance moyenne entre configurations ancrées, d¯(τxz, r, c), en fonction de la
contrainte de cisaillement τxz, pour une concentration d’obstacle de 3,0.1023m−3 et de
force d’ancrage fp.
À faible contrainte de cisaillement appliquée τxz, la distance entre deux confi-
gurations ancrées, d¯(τxz, r, c), dépend faiblement de la force d’ancrage (voir Fig.
3.18). Par contre, lorsque la contrainte appliquée devient grande et comparable à
la contrainte critique, d¯(τxz, r, c) évolue avec la force d’ancrage. Plus les obstacles
sont ancrants, plus il sera difficile pour la dislocation de glisser. Nous avons ensuite
calculé l’effet de la force d’ancrage sur la distance moyenne entre obstacles le long
de la ligne de dislocation, L¯(τxz, c). Pour cela, nous avons fixé une concentration
d’obstacle de 3,0.1023m−3 et fait varier fp. Nous avons fait ce calcul pour diffé-
rentes contraintes de cisaillement, τxz (voir Fig. 3.19). Nos résultats montrent une
invariance de L¯(τxz, c) avec fp, quelque soit τxz.
Le but de ces calculs est de prédire l’évolution de la distance entre configura-
tions ancrées, d¯(τxz, r, c), avec la contrainte de cisaillement τxz, la force d’ancrage
fp(r) et la concentration d’amas de lacunes ns(c). Nous avons cherché à modéliser
les résultats obtenus avec le modèle ELM par une loi empirique, tenant compte des
effets de corrélations entre ces différents paramètres. Nous avons utilisé le modèle
suivant :
d¯(τxz, r, c) =
√
a0(c)τxz + exp (a1(c, fp(r))τxz)− a2(c, fp(r))τxz − 1, (3.16)
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avec :
a0(c) = 0, 95c
−0,8,
a1(c, fp(r)) = 2, 19× 10−3fp(r)−1,4c−0,62
a2(c, fp(r)) = 9, 91fp(r)
−0,237 exp(−1064c). (3.17)
Aucune considération physique ne justifie cette forme analytique, seule la qualité
des ajustements a guidé le développement du modèle. Dans cette équation, la
force d’ancrage est en eV/nm et la contrainte est en MPa. La comparaison entre
nos résultats de simulations et l’Equ. 3.16 est tracée sur la Fig. 3.20. Le modèle
étant empirique, nous avons testé sa validité dans un domaine de contrainte, force
d’obstacle et concentration de l’ordre de grandeur des expériences [39, 41] (voir
Chapitre 1). Cela nous a évité d’avoir à effectuer de grandes extrapolations de
cette loi.
Fig. 3.19 – Distance moyenne entre amas, L¯(τxz, c), en fonction de la contrainte de ci-
saillement τxz, pour une concentration d’obstacles de 3,0.1023m−3 et de force d’ancrage
fp.
P etit résumé pour le modèle ELM
Nous avons modélisé l’évolution de la distance entre configurations ancrées,
d¯(τxz, r, c), ainsi que de la distance moyenne entre amas le long de la ligne,
L¯(τxz, c) avec la contrainte de cisaillement, la force d’ancrage et la concentra-
tion d’obstacles. Ces deux paramètres sont essentiels à la modélisation du mé-
canisme de glissement d’une dislocation dans une distribution aléatoire d’amas.
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Fig. 3.20 – Distance moyenne entre configurations ancrées, d¯(τxz, r, c), pour différentes
contraintes de cisaillement τxz, pour différentes concentrations ns, (a) pour une force
d’ancrage fp = 5, 9 eV/nm, correspondant à r = 2,5 nm, à (b) et pour une force d’ancrage
fp = 8, 45 eV/nm, correspondant à r = 8,5 nm. Les résultats obtenus avec le modèle de
ligne élastique (symboles) sont comparés à L’Equ. 3.16 (ligne noire).
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III Modèle d’Orowan
Pour évaluer la vitesse des dislocations liée au mécanisme de glissement d’une
dislocation dans une distribution d’amas de lacunes, nous devons déterminer la
distance parcourue par la dislocation dans une distribution d’amas et estimer le
temps tT , qu’elle met à parcourir cette distance. Le modèle de ligne élastique nous
a permis de modéliser la distance entre configurations ancrées, d¯(τxz, fp(r), c(ns)),
par l’Equ. 3.15. La force d’ancrage, dont laquelle dépend la distance entre configu-
rations ancrées, est déterminée par le modèle de BKS [126,127]. Ce modèle, validé
à l’échelle atomique via la MS dans le cas de petits amas, s’écrit :
fp =
µ0b
2
2pi
[
ln
(
2rL¯(τxz, c)
(2r + L¯(τxz, c))b
)
+B
]
. (3.18)
où L¯(τxz, c) est la distance moyenne entre amas le long de la ligne de dislocation.
Le modèle de ligne élastique nous a également permis de modéliser L¯(τxz, c) (voir
Equ. 3.15).
Le temps tT est la somme du temps, tp, mis par la dislocation pour parcourir
la distance d¯(τxz, fp(r), c(ns)), et du temps, td, nécessaire pour le désancrage de la
ligne. Nous supposons grossièrement que le temps de vol, tp, est négligeable devant
le temps de désancrage td. Ainsi, tT ' td. En mécanique classique, via la théorie de
l’état de transition [8, 176], la probabilité pA−>B que la dislocation cisaille l’amas,
à τxz < τc s’écrit :
pA−>B = exp
(
−∆Hact
kBT
)
(3.19)
où ∆Hact est l’enthalpie d’activation liée à ce mécanisme (voir Equ. 3.8 et Fig.
3.10). Pour r = 25 Å, correspondant à la taille d’amas observée expérimentalement
[39,41], p(r) ' 1 ainsi :
∆Hact = Eact
(
1− τxz
τc
)
(3.20)
en utilisant l’Equ. 3.1 et l’Equ. 3.5, ∆Hact devient
∆Hact(τxz) = 2r
µ0b
2
2pi
[
ln
(
2rL¯
b(2r + L¯)
)
+B
]1− τxz 2piL¯
µ0b
[
ln
(
2rL¯
b(2r+L¯)
)
+B
]
 .
(3.21)
Le temps de désancrage de la dislocation s’écrit alors :
td ' νD exp
(
−∆Hact
kBT
)
. (3.22)
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Par la suite on supposera que νD est environ égale à la fréquence de Debye. En
utilisant l’ Equ. 3.21, nous pouvons alors écrire :
td = νD exp
− rµ0b2
pikBT
[
ln
(
2rL¯
b(2r + L¯)
)
+B
]1− τxz 2piL¯
µ0b
[
ln
(
2rL¯
b(2r+L¯)
)
+B
]
 .
(3.23)
Fig. 3.21 – Temps de désancrage en fonction de la contrainte τxz et de la température T
pour une concentration d’amas de 6,9.1022 m−3 de rayon moyen 2,5 nm. La valeur de la
contrainte critique τc est pointée sur la figure par le trait pointillé rose. Au delà de τc, la
dislocation n’est pas ancrée sur l’amas et donc td = 0.
Nous avons tracé l’évolution du temps de désancrage td, d’après l’Equ. 3.23,
en fonction de la contrainte de cisaillement τxz et de la température T (voir Fig.
3.21). Ces calculs ont été effectués pour une concentration d’amas de lacunes de
6,9.1022 m−3, de rayon 2,5 nm, choisie en fonction des observations expérimen-
tales [39, 41]. Le temps de désancrage induit par le mécanisme de glissement est
très grand à basses contraintes. Pendant ce temps d’autres mécanismes, qui se-
raient prédominants dans ce domaine de contrainte, sont libres d’intervenir pour
désancrer la ligne. Au fur et à mesure que la contrainte appliquée se rapproche
de la contrainte critique le temps de désancrage associé au cisaillement devient
de plus en plus rapide. Au-delà de la contrainte critique, le glissement devient le
mécanisme prédominant.
Connaissant, d¯ et tD, il est alors possible d’estimer la vitesse de déformation, en
utilisant l’équation d’Orowan. Cette dernière dépend de la densité de dislocations,
ρ, et de la vitesse des dislocations, vdislo :
γ˙ = ρvdislob. (3.24)
88 CHAPITRE 3. GLISSEMENT D’UNE DISLOCATION DANS UN CRISTAL INCLUANT DES AMAS LACUNAIRES
La densité de dislocations est supposée suivre le comportement d’une loi de type
Taylor, où τxz = αµb
√
ρ, ce qui est justifié expérimentalement dans l’aluminium
dans le cas des hautes contraintes (voir Annexe B : Fig. B.4). Dans le but d’effectuer
des comparaisons avec l’expérience, nous introduisons le facteur de Schmidt F '
0, 5 [177] qui permet de corréler la vitesse de déformation viscoplastique ˙ à la
vitesse de déformation liée au cisaillement de l’amas, γ˙, par ˙ = F γ˙. En tenant
compte des approximations et de nos raisonnements, la vitesse de déformation du
processus de glissement de dislocation dans une distribution d’amas s’écrit :
˙ = Fρ
d¯(τxz, fp(r, L¯), c)
td(Eact(L¯, r))
b. (3.25)
Fig. 3.22 – Vitesse de déformation, ˙, d’après un modèle de glissement thermo-activé (voir
Equ. 3.25). Pour comparaison nous avons reporté les données expérimentales collectées
à partir de travaux d’auteurs différents [178–186].
Nous précisons de nouveau que la transition vers l’échelle macroscopique, reste
incomplète étant donnée que nous n’avons pas intégré toute la complexité de la
microstructure dans notre modèle. Cependant, nous pouvons tout de même discu-
ter qualitativement de la contribution du mécanisme de glissement de dislocations
dans une concentration d’amas vis à vis de la déformation macroscopique mesurée.
Les résultats expérimentaux (cercles sur la Fig. 3.22) auxquels nous avons confronté
le modèle (traits sur la Fig. 3.22) sont tirés expériences de fluage [178–186]. Le
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fluage est un mode de déformation lent, présenté en Annexe E. L’idée de cette
comparaison est d’illustrer le fait que le cisaillement d’une distribution d’amas par
les dislocations est extrêmement lent lorsque la contrainte de cisaillement appli-
quée est très en dessous de la contrainte critique (voir Fig. 3.22). Sur la Fig. 3.22,
les vitesses de déformation sont normalisées par le coefficient d’auto-diffusion et
la contrainte est normalisée par le module de cisaillement. Cette représentation
permet d’étudier sur un seul tracé les résultats expérimentaux effectués sur une
large gamme de contraintes et de températures. Le nombre d’approximations ef-
fectuées ne nous permet pas d’assurer la justesse quantitative de l’Equ. 3.25. Nous
pouvons néanmoins tirer des conclusions qualitatives de ces résultats et estimer les
tendances générales du comportement des dislocations, en glissement, dans un cer-
tain régime de contraintes et températures. Lorsque la contrainte appliquée est très
inférieure à la contrainte critique et que le désancrage par cisaillement est extrême-
ment lent, d’autres mécanismes, mettant en jeux la diffusion des lacunes, peuvent
participer au désancrage de la ligne de dislocation [49, 50], et donc a fortiori à la
déformation du métal. Le mécanisme que nous allons investiguer dans ce cas est la
montée de dislocation accélérée par la "pipe diffusion" [49, 50, 132]. En revanche,
l’estimation du modèle concernant la vitesse de déformation liée au désancrage par
cisaillement se rapproche de l’ordre de grandeur de la vitesse de déformation ob-
tenue expérimentalement lorsque la contrainte de cisaillement appliquée avoisine
la contrainte critique. Lorsque la contrainte appliquée devient supérieure à cette
contrainte critique, les amas ne sont plus des obstacles ancrants la dislocation, le
glissement devient alors le mécanisme majoritaire.
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S chéma-résumé du modèle
Fig. 3.23 – Schéma récapitulatif de la méthode employée pour déterminer la vitesse de
déformation, ˙, à partir de l’échelle atomique vers l’échelle macroscopique.
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C onclusion du chapitre 3
Nous avons étudié le glissement d’une dislocation dans une concentration
d’amas en utilisant une approche multi-échelle. Nous avons quantifié l’éner-
gie d’interaction entre la dislocation et l’amas, la contrainte critique, la force
d’ancrage et l’énergie d’activation à l’échelle atomique ainsi que l’enthalpie
d’activation pour différentes tailles d’amas. La loi de BKS [126, 127] nous a
permis de modéliser analytiquement l’évolution de ces paramètres avec la taille
d’amas, et la distance inter-amas le long de la ligne de dislocation. Nous avons
obtenu un bon accord entre ce modèle et nos résultats atomistiques en ajus-
tant un paramètre. Nous avons ensuite utilisé un modèle de ligne élastique
pour étudier le glissement d’une dislocation dans une concentration d’amas.
Les paramètres du modèle ont été ajustés par rapport aux données numériques
acquises à l’échelle atomique. Les données statistiques obtenues via le modèle
de ligne élastique ont permis de déterminer la distance moyenne entre confi-
gurations ancrées. Cette distance, d¯, dépend notamment de la concentration
d’obstacles, de leur taille et de la contrainte de cisaillement. Nous avons mo-
délisé l’évolution de d¯(τxz, r, c) en fonction de ces différents paramètres par
une loi empirique. Nous avons également déterminé statistiquement, en uti-
lisant le modèle ELM, L¯, la distance moyenne inter-obstacles le long de la
ligne de dislocation en fonction de la contrainte et la concentration. Ces résul-
tats peuvent également être ajustés par une loi empirique qui nous permet de
modéliser le comportement de L¯ avec la concentration et la contrainte. Nous
avons ensuite estimé le temps de désancrage de la dislocation par le méca-
nisme de cisaillement lorsque cette dernière est épinglée sur l’amas en tenant
compte de nos résultats atomistiques. Ce dernier dépend notamment de la
contrainte de cisaillement τxz, de la contrainte critique τc(r, L¯(τxz, c)) et de la
température T . Nos résultats montrent que le temps de désancrage devient
très grand dès que τxz < τc(r, L¯(τxz, c)). Finalement, nous avons utilisé le mo-
dèle d’Orowan pour quantifier l’effet du glissement thermo-activé sur la vitesse
de déformation. Les vitesses de déformation deviennent extrêmement faibles
lorsque τxz < τc(r, L¯(τxz, c)) mais sont raisonnables à τxz ' τc(r, L¯(τxz, c)).
On peut conclure de cette étude que lorsque la contrainte est supérieure à la
contrainte critique, le glissement est le mécanisme prédominant. En revanche,
lorsque τxz < τc(r, L¯(τxz, c)) d’autres mécanismes de propagation de dislocation
deviennent compétitifs par rapport au glissement. Par la suite nous étudierons
l’effet de la montée procédant par diffusion de lacunes sur cette vitesse de
déformation.
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N ous avons vu dans le chapitre précédent que le glissement des dislocations,
dans un cristal incluant des amas lacunaires, est très lent à faible contrainte. Les
dislocations se retrouvent ancrées sur les amas pendant un temps qui devient
d’autant plus grand que la contrainte est faible. Dans cette intervalle de temps,
des mécanismes liés à la diffusion de lacunes se produisent. Les lacunes proviennent
de différentes sources : les surfaces, les crans de dislocations ou bien les amas eux-
mêmes. Ces lacunes participent à la montée de la ligne de dislocation et donc à son
désancrage. Dans ce chapitre, nous présenterons notre étude sur les mécanismes
de diffusion des lacunes aux voisinages des sources et des dislocations.
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I Diffusion au voisinage des sources de la-
cunes
I.1 Cas des amas de lacunes
Les amas lacunaires, en plus d’avoir un rôle de point d’ancrage pour les dis-
locations, sont également des réservoirs de lacunes. Ils réduisent en taille avec la
température en émettant des lacunes. Afin de quantifier les processus de diffusion
au voisinage de cette source, nous avons déterminé les énergies d’émission et de mi-
gration d’une lacune. Pour ce faire, nous avons utilisé la méthode MS et construit
une boîte de simulation de 66 546 atomes, contenant un amas de 6Å de rayon.
L’orientation de la boîte de simulation choisie est toujours [110] suivant x, [1¯12]
suivant y et [11¯1] suivant z. Afin de déterminer les chemins de minimum énergie
(MEP) pour la migration de la lacune, nous avons dû explorer le paysage éner-
gétique. Ces chemins ont été construits à partir d’une succession de calculs NEB,
contenant 25 images chacun, avec un critère de relaxation sur les forces fixé à 10−4
eV/Å et une constante de raideur du ressort, kNEB, de 5 eV/Å(voir Fig. 4.1).
Fig. 4.1 – (a) Chemin énergétique pour l’émission de la lacune depuis une cavité isolée
et sa migration. La coordonnée de réaction est la position de la lacune dans la direction
x[110]. Les points Pi correspondent aux minima d’énergie. (b) Configurations atomiques
des différents points Pi. Les atomes sont colorés en fonction de leur énergie potentielle.
Les atomes représentés par des sphères de couleur bleu à jaune sont ceux correspondant
aux premiers voisins de la cavité et de la lacune émise.
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Théoriquement, parler de la migration de la lacune constitue un abus de langage
car en réalité, ce sont les atomes qui bougent. Le changement de position de la
lacune n’est qu’une conséquence de la migration d’un atome voisin (voir Fig. 4.2).
Par convention, dans la suite de cette thèse, nous parlerons toujours de migration
ou d’émission de lacune, mais il faudra garder en tête que c’est toujours les atomes
voisins aux lacunes qui migrent. Le chemin d’une lacune est par conséquent, le
chemin inverse de l’atome qui a migré.
Fig. 4.2 – Schéma du processus d’émission d’une lacune depuis un amas lacunaire.
La méthode NEB a permis de déterminer le MEP du processus d’émission de
lacune entre une configuration A , pour laquelle l’amas contient Nl lacunes, et une
configuration B, pour laquelle l’amas contient (Nl − 1) lacunes (voir Fig. 4.2).
Ce MEP est tracé sur la partie bleutée de la Fig. 4.1. Pour obtenir ce chemin,
nous avons forcé la migration d’un atome (carré plein violet sur la Fig. 4.2), en
direction d’une lacune de l’amas (carré vide violet sur la Fig. 4.2). Le chemin
choisi de migration pour l’atome de coordonnée 7,09 Å selon x, -3,13 Å selon y
et 2,460 Å selon z est (-2,9 Å x ; 0,03 Å y ; -0,023 Å z). La lacune migre ainsi
selon le vecteur (2,9 Å x ; -0,03 Å y ; 0,023 Å z). La méthode employée reste
identique pour la détermination des barrières de migration de la lacune (voir la
partie grisée de la Fig. 4.1). Nous avons continué de faire varier la position de
la lacune dans la direction ~x[110]. Ces résultats montrent que l’émission d’une
lacune d’une cavité isolée est peu coûteuse en énergie (0,56 eV) en comparaison de
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l’énergie de migration de la lacune dans un cristal parfait qui est de 0,62 eV (Fig.
4.1). Cependant, une fois que la lacune est émise, la barrière à franchir pour faire
un saut atomique de plus vers le cristal, est beaucoup plus grande (0,52 eV) que
celle pour retourner au sein de la cavité (0,18 eV). Ainsi, la lacune va rester un
certain temps piégée dans l’atmosphère de la cavité passant alternativement d’un
état émis à absorbé. Cependant, une fois que la lacune sera sortie de cette zone
et aura atteint la position P3 (voir Fig. 4.1), il lui sera plus favorable dans ce cas
de migrer vers le volume (P4 puis P5 ) que de revenir vers la cavité. Le champ de
déformation induit par la cavité influe peu sur la barrière de migration. En effet,
on retrouve quasiment l’énergie de migration de la lacune dans un cristal parfait
à partir du 2ème saut interatomique (Pi>P5).
Fig. 4.3 – (a) Chemin énergétique pour l’émission et la diffusion d’une lacune d’une cavité
isolée à différentes déformations δ (en compression pour δ < 0 et en tension pour δ > 0).
(b) Variation des énergies d’activation en fonction de δ.
Nous avons ensuite étudié l’effet d’une déformation hydrostatique, δ, sur le
chemin d’énergie de la lacune (Fig. 4.3 (a)) ainsi que sur l’évolution des différentes
barrières (Fig. 4.3 (b)). Nous avons appliqué une déformation isotrope, D¯i, au
cristal :
D¯i =
1 + δ 0 00 1 + δ 0
0 0 1 + δ
 (4.1)
(voir Chapitre 2) et calculé de nouveau ces différents chemins, avec la méthode
NEB. L’énergie de la première barrière, E1(P2-P1), correspondant au processus
d’émission, croît avec δ. La compression du système favorise l’émission. Celle de
la seconde barrière, E2(P3-P2), correspondant au processus d’absorption, ne varie
quasiment pas avec δ et reste aux alentours de 0,18 eV.
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Fig. 4.4 – (a) Boîte de simulation de 750 000 atomes contenant une dislocation coin,
des surfaces libres et un amas de lacunes à τxz = 0 MPa. Le choix de la taille, de la
couleur et de la transparence des atomes est effectué en fonction de l’énergie potentielle
des atomes. Plus l’énergie potentielle de l’atome est éloignée de celle du cristal parfait,
plus l’atome en question sera gros et sa couleur tendra vers le noir. Cette visualisation
permet de mettre en évidence les atomes des deux surfaces, ceux en bordure de cavité, et
ceux appartenant aux cœurs des partielles de Shockley. (b) Zoom sur le point d’ancrage
dans un plan (110). Nous avons mis en évidence par un cercle bleu clair la position de
l’atome que nous avons déplacé vers l’amas lacunaire au cours de la NEB. Cet atome
appartient au cœur de la dislocation.
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Fig. 4.5 – (a) Chemin énergétique pour l’émission d’une lacune depuis une cavité vers le
cœur de la dislocation. Les points Pi correspondent aux images NEB le long du MEP dont
les configurations atomiques sont reportées ci-dessous. (b) Configurations atomiques des
différents points Pi . Nous avons mis en évidence par un cercle bleu clair la position de
l’atome que nous avons déplacé vers l’amas lacunaire au cours de la NEB.
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La troisième barrière, E3(P4-P3), décroît avec δ. Dans un système sous com-
pression, il sera encore plus difficile pour la lacune de revenir vers la cavité une fois
qu’elle aura quitté l’atmosphère de la dislocation. Les énergies de la quatrième et de
la cinquième barrière, respectivement E4(P5-P4) et E5(P6-P5), décroissent avec δ.
Ainsi, une lacune dans un système sous compression migrera plus difficilement. Ces
variations d’énergies sont cependant relativement faibles malgré les déformations
importantes imposées qui correspondent à de fortes contraintes. Dans le cas d’une
déformation isotrope les composantes non-diagonales du tenseur des contraintes
sont nulles et les trois composantes diagonales sont équivalentes et peuvent s’expri-
mer en fonction des constantes élastiques tel que : σxx = σyy = σzz = (C11 +2C12)δ
(voir Chapitre 2 Section Contraintes et déformations). Nous avons fait varier δ
de -0,007 à 0,007 ce qui correspond à −1, 7GPa < σxx < 1, 7GPa, en prenant
C11 = 118 GPa et C12 = 62 GPa. Par la suite, nous ne tiendrons donc pas compte
de ces faibles effets car le régime de contrainte que nous explorons est en dessous
de ce niveau de contrainte.
Dans le cas d’un amas ancrant une dislocation, le champ élastique induit par la
présence de la dislocation peut localement perturber la diffusion des lacunes. Nous
avons étudié cet effet par MS, en calculant les barrières d’émission et d’absorption
d’une lacune dans cette configuration. Nous avons construit une boîte de simulation
d’environ 750 000 atomes contenant une dislocation coin, des surfaces libres et
un amas de lacunes (voir Fig. 4.4 (a)). Nous avons ensuite appliqué une faible
contrainte de cisaillement au système pour que la dislocation s’ancre sur l’amas.
Nous avons ensuite relaxé le système sans contrainte. Le chemin de minimum
énergie a été déterminé par NEB. Nous avons utilisé 35 images avec un critère de
relaxation sur les forces fixé à 10−4 eV/Å et une constante de raideur du ressort,
kNEB, de 5 eV/Å. L’atome at sélectionné pour être déplacé vers l’amas de lacune,
de coordonnée (0 Å x ; -6,57 Å y ; 1,16 Å z) (voir Fig. 4.2) est mis en évidence
sur la Fig. 4.4 (b) par un cercle bleu clair. Le chemin ct parcouru par cet atome
pour migrer vers le centre de l’amas est ( 0,8 Å x ; 1,12 Å y ; -2,28 Å z). Le MEP
est tracé sur la Fig. 4.5 (a). La barrière à franchir pour le processus d’émission
est très faible (0,11 eV) et l’énergie de l’état final est plus petite que l’énergie de
l’état initial. Par conséquent, l’émission d’une lacune dans cette configuration est
très favorable. Les lacunes auront plutôt tendance à diffuser directement dans le
cœur de la dislocation. Ces résultats sont accord qualitatif avec les observations
MET de T.E. Volin et R.W. Balluffi [49, 50] (voir Chapitre 1 Fig. 1.23). Nous
pouvons également remarquer que l’énergie requise, pour réabsorber la lacune, est
plus élevée depuis le cœur de la dislocation (0,35 eV) que depuis le cristal (0,11 eV).
Nous avons recalculé cette barrière pour différentes contraintes de cisaillement τxz
(voir Fig. 4.6) en utilisant le même chemin ct et déplacé le même atome at. Nous
n’avons pas observé dans nos simulations de variation significative de la barrière
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avec la contrainte de cisaillement.
Fig. 4.6 – Chemin énergétique pour l’émission d’une lacune depuis une cavité de rayon 6 Å
vers le cœur de la dislocation de longueur de ligne L = 119b, pour différentes contraintes
de cisaillement τxz. La contrainte critique de cisaillement étant τc = 50 MPa
P etit résumé des barrières : amas de lacunes
• Émission d’une lacune depuis l’amas
o vers le cristal → 0,52 eV
o vers le cœur de la dislocation → 0,11 eV
• Absorption d’une lacune par l’amas
o depuis le cristal → 0,18 eV
o depuis le cœur de la dislocation → 0,35 eV
Conclusion : Il y a une forte anisotropie de diffusion induite par la disloca-
tion mais peu d’effets des contraintes et déformations extérieures ainsi que du
champ de déformation élastique induit par l’amas. Les lacunes émises vont
préférentiellement vers le cœur de la dislocation. Nos résultats sont en accord
avec les observations MET de T.E. Volin et R.W. Balluffi [49,50].
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I.2 Cas des crans de dislocation
Les processus de diffusion de lacunes aux voisinages des crans de dislocation
participent activement au processus de montée. Nous avons étudié, à l’échelle ato-
mique, la formation et l’émission d’une lacune au voisinage d’une dislocation cran-
tée. En utilisant la MS, nous avons construit une boîte de simulation de 695 520
atomes, contenant une dislocation crantée et deux surfaces libres. L’orientation de
la boîte de simulation choisie est toujours [110] suivant x, [1¯12] suivant y et [11¯1]
suivant z. Les dimensions de la boîte de simulation sont de 229 Å selon x, 395 Å
selon y et 140 Å selon z. Le critère de relaxation sur les forces a été fixé à 1.10−5
eV/Å. Nous avons déterminé dans un premier temps l’énergie de formation d’un
double cran (voir Fig. 4.7) :
E2cf = Ecran(Nat)−
Nat
Mat
Edroit(Mat) (4.2)
où Ecran(Nat) est l’énergie de la boîte de simulation de Nat atomes contenant une
dislocation crantée et Edroit(Mat) correspond à l’énergie de la boîte simulation de
Mat atomes contenant une dislocation droite. Le nombre de lacunes absorbées par
la dislocation pour former le cran est alors Mat −Nat.
Fig. 4.7 – Énergie de formation du double cran déterminé par nos simulations comparé
à E2cf − Ecint (voir Equ. 4.5)
Le double cran simulé contient un cran obtus et un cran aigu (voir Chapitre
1 Section Propagation des dislocations/montée de dislocations). Le cran aigu est
étalé alors que le cran obtus est plus pincé (voir Fig. 4.8).
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D’après A.N. Stroh et A. Seeger (1954) [187], l’énergie de formation d’un cran
"pincé" comprend la somme de l’énergie de ligne du cran lui même et de l’énergie
du pincement. Dans ce cas, ils approximent l’énergie de formation du cran à :
EStroh,Seegerf '
α
10
µb2(ded + b), (4.3)
où µ est le module de cisaillement, ded est la distance de dissociation de la dislo-
cation coin et b est le vecteur de Burgers. J. Friedel [187] quand à lui a exprimé
l’énergie de formation de cran en fonction de l’étalement de ce dernier. Selon ses
hypothèses :
EFriedelf '
α
25
µb2
(ded + dcran)
2
. (4.4)
La modèle phénoménologique de J. Friedel [187], tenant compte de l’étalement du
cran d’une longueur dcran, semble donc plus adaptée que celui de A.N. Stroh et
A. Seeger (1954) [187]. Nous écrirons donc l’énergie du double cran contenant un
cran aigu et un cran obtus en ajustant α à 1,51 telle que :
E2cf = E
Friedel
f (cranaigu) + E
Friedel
f (cranobtus) + E
c
int, (4.5)
où Ecint est l’énergie d’interaction entre les deux crans voisins qui peut exister
lorsque les deux crans sont relativement proche l’un de l’autre. D’après nos simu-
lations, nous estimons dcran ' 8, 1Å pour un cran aigu et dcran ' 7Å pour un
cran obtus. Sur la Fig. 4.7 nous avons reporté la valeur de E2cf − Ecint. Le fait
que l’on n’obtienne pas une valeur fixe pour l’énergie de formation du double cran
s’explique par l’interaction existante entre les crans voisins. Cette interaction doit
diminuer avec la distance entre crans.
Dans les calculs qui suivent la boîte de simulation contient 177 650 atomes.
Les dimensions de la boîte de simulation sont de 200,95 Å selon x, 74,05 Å selon
y et 209,46 Å selon z. Le critère de relaxation sur les forces a été fixé à 1.10−4
eV/Å. Nous avons déterminé l’énergie de formation, Ef , d’une lacune située dans
le cœur d’une dislocation crantée (voir Fig. 4.8 (a)). Les résultats de ces simula-
tions montrent que l’énergie de formation de la lacune est nulle dans le cœur des
dislocations de type "stair-rod" (Fig. 4.8 (b)). Ce sont donc des puits parfaits de
lacunes. Une lacune sur une dislocation "stair-rod" est absorbée sans coût éner-
gétique et provoque une augmentation instantanée de la longueur du cran d’une
rangée atomique dans la direction y[1¯12]. On remarque également que Ef est plus
faible dans le plan supérieur du cœur de la dislocation, que dans le cristal parfait
(0,69 eV). Le mécanisme d’émission de lacune par les crans étant un des méca-
nismes fondamentaux de la montée, nous avons par la suite cherché à déterminer
l’énergie nécessaire pour que la dislocation émette une lacune.
103
Fig. 4.8 – (a) Dislocation crantée. Chaque atome est coloré en fonction de l’énergie de
formation de la lacune se substituant à cet atome. (b) Schéma d’une dislocation crantée
dans un cristal de structure cfc (voir Chapitre 1 Fig. 1.4 pour les notations utilisées). Les
dislocations "stair-rod" ont des vecteurs de Burgers de type Cα+Dβ, αC +βD (de type
a0
6 {110}), αβ et βα (de type a03 {001}).
Nous avons testé deux configurations. Dans le cas de la première configuration,
nous avons déplacé un atome du cristal n’appartenant pas à la dislocation, vers
le cœur d’une dislocation "stair-rod" de type Lomer-Cottrell, selon le vecteur (-
0,61Å ; 1,17Å ; -2,4Å) (voir configuration 1 Fig. 4.9). Par conséquent, une lacune
est émise depuis le cœur d’une dislocation "stair-rod", autrement dit depuis le
cran, vers le cristal. Dans le cas de la deuxième configuration, c’est un atome
appartenant au cœur de la dislocation de vecteur de Burgers Cα, qui sera déplacé
vers une dislocation "stair-rod" de Hirth, selon le vecteur (-1,4Å ; -2,5Å ; 0Å) (voir
configuration 2 Fig. 4.9). La lacune est, par conséquent, émise depuis le cran, vers
le cœur de la dislocation. Nous avons déterminé le chemin d’énergie minimum de
ces deux configurations, représentées sur la Fig. 4.9, par NEB (voir Fig. 4.10). Le
critère de relaxation sur les forces est fixé à 1.10−4 eV/Å, la constante de raideur du
ressort, kNEB, à 5 eV/Å et le nombres de répliques, à 40. Nos calculs montrent que
l’émission d’une lacune depuis un cran vers le cristal (Configuration 1) nécessite de
franchir une barrière de 0,98 eV (voir Fig. 4.10 (c)). Cette valeur est très supérieure
à l’énergie d’émission d’une lacune vers le cœur de la dislocation que l’on trouve
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égale à 0,76 eV (Configuration 2). De plus, l’énergie finale obtenue lorsque la lacune
se situe dans le cœur de la dislocation, est plus faible que la valeur obtenue lorsque
la lacune se situe dans le cristal.
Fig. 4.9 – Schéma de la méthode employée pour déterminer les chemins énergétiques
liés à l’émission d’une lacune par un cran. Dans le cas de la configuration 1 la lacune
migre depuis la dislocation "stair rod" de type Lomer-Cottrell vers le cristal. Pour la
configuration 2, la lacune migre depuis la dislocation "stair rod" de type Hirth vers le
cœur de la dislocation.
Nous pouvons donc conclure de ces deux remarques qu’une lacune émise depuis
un cran ira préférentiellement dans le cœur de la dislocation. En comparant ces
résultats à ceux de la section précédente, nous remarquons que l’énergie d’émis-
sion d’une lacune depuis un amas lacunaire est beaucoup plus faible que l’énergie
d’émission d’une lacune depuis un cran. La source la plus favorable de lacune dans
notre système d’étude est donc constituée par les amas de lacunes.
P etit résumé des barrières : cran de dislocation
• Émission d’une lacune depuis le cran
o vers le cristal → 0,98 eV
o vers le cœur de la dislocation → 0,76 eV
Conclusion : Les crans sont des puits parfaits de lacunes. Une lacune émise
depuis un cran ira préférentiellement dans le cœur de la dislocation, au détri-
ment du cristal. Ce mécanisme demeure cependant beaucoup plus coûteux en
énergie que l’émission de lacunes par un amas de lacunes dont la barrière en
énergie a été calculée à 0,11 eV.
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Fig. 4.10 – Comparaison de la dislocation crantée à l’état initial et final de la NEB (a)
dans la configuration 1, pour laquelle la lacune est émise vers le volume ainsi que (b)
dans la configuration 2, pour laquelle la lacune est émise vers le cœur de la dislocation
(voir Fig. 4.9). Les atomes sont colorés en fonction de leur énergie potentielle. Nous avons
noté par Ri, des points de repères pour l’état initial, et par Ti, ceux pour l’état final. Ces
points de repères ont pour but de faciliter la lecture de la figure. Ils mettent en évidence
le décalage d’un vecteur de Burgers sur la dislocation, entre les deux états. Ce décalage
est induit de l’émission de la lacune. (c) Chemin énergétique de l’émission d’une lacune
depuis le cran, vers le cristal (cercle jaune) et vers le cœur de la dislocation (carré vert).
Voir la Fig. 4.9 pour le détails des configurations 1 et 2.
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II Diffusion des lacunes au voisinage d’une
dislocation
II.1 Énergie d’interaction dislocation-lacune
Nous venons de voir que les dislocations perturbent la diffusion des lacunes
par le champ élastique qu’elles génèrent. Dans cette partie, nous présenterons nos
différentes études sur l’anisotropie de diffusion induite par la dislocation. Nous dé-
taillerons nos résultats concernant l’interaction entre une lacune et une dislocation
droite. Nous examinerons ensuite l’effet de déformations extérieures, imposées au
cristal, sur cette interaction. Pour finir, nous analyserons l’évolution de l’interac-
tion après l’ajout d’une deuxième lacune ou d’un amas lacunaire dans le système.
II.1.1 Interaction entre une dislocation droite et une lacune
En première approche, nous avons quantifié l’énergie d’interaction entre une
lacune et une dislocation droite. Nous avons construit une boîte de simulation de
177 660 atomes en MS, contenant une dislocation coin, deux surfaces libres et une
lacune (voir Fig. 4.11 (a)-(b)). L’orientation de la boîte de simulation choisie est
toujours [110] suivant x, [1¯12] suivant y et [11¯1] suivant z. Le critère de relaxation
sur les forces a été fixé à 1.10−4 eV/Å.
Nous notons X = (xdislo−xv) la distance entre la dislocation et la lacune dans
la direction [110], où xdislo est la position de la dislocation en [110] et xv celle de
la lacune. De manière similaire, Z = (zpg − zv) est la distance entre la dislocation
et la lacune dans la direction [11¯1], où zpg est la position du plan de glissement
de la dislocation et zv la position de la lacune (Fig. 4.11 (b)). La dislocation étant
parfaitement droite, il n’y a pas de variation d’énergie d’interaction le long de la
ligne de dislocation, c’est à dire dans la direction y[1¯12]. Pour information, nous
avons pris yv = 0, où yv est la position de la lacune dans la direction y[1¯12].
Les coordonnées de la lacune sont alors (xv,0,zv). Nous avons déterminé l’énergie
d’interaction, Eint, pour différents X et Z via la relation Eint = E − E∞ , où E
est l’énergie de la boîte de simulation et E∞ est l’énergie de la boîte de simulation
dans le cas où la lacune est loin de la dislocation et donc pour Eint = 0.
Dans le cas d’une lacune située au-dessus du plan de glissement de la dislo-
cation (voir les atomes colorés en bleu et violet Fig. 4.11 (c) et Fig. 4.12 (a)),
l’interaction est attractive et devient de plus en plus faible au fur et à mesure
que la distance entre les deux défauts augmente, c’est à dire lorsque |X| et |Z|
augmentent. Nous pouvons également noter qu’à Z = −1uz, deux minima sont
bien visibles (Fig. 4.12 (a)). Au contraire, lorsque la lacune est plus éloignée de la
dislocation, un seul minimum, plus aplati, est observé (par exemple à Z = −9uz,
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Fig. 4.11 – (a) Boîte de simulation contenant une dislocation de type coin, une lacune et
deux surfaces libres (non représentées). Les atomes sont colorés en fonction de leur énergie
potentielle. (b) Zoom de la boîte de simulation. X est la distance dislocation lacune dans
la direction [110] et Z dans la direction [11¯1]. (c) Différence entre les configurations
atomiques où les atomes sont colorés en fonction de l’énergie d’interaction dislocation-
lacune et l’énergie potentielle des atomes.
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Fig. 4.12 (a)). Cela est dû au fait que, plus la lacune est proche du cœur de la
dislocation, plus l’énergie d’interaction est influencée par la dissociation de la dis-
location en partielles de Shockley. En effet, si nous comparons une configuration
atomique avec les atomes colorés en fonction de l’énergie d’interaction dislocation-
lacune et la même configuration atomique pour laquelle les atomes sont colorés
en fonction de l’énergie potentielle nous retrouvons que les positions les plus fa-
vorables pour une lacune se trouvent exactement dans le cœur des partielles de
Shockley (Fig. 4.11 (c)). Dans le cas d’une lacune située en dessous du plan de
glissement de la dislocation, l’interaction entre la dislocation et la lacune est plus
complexe (voir les atomes colorés en jaune et vert Fig. 4.11 (c) et Fig. 4.12 (b)).
Proche du cœur de la dislocation (Z = 1uz et Z = 2uz), l’énergie d’interaction est
faiblement attractive. Cependant, elle devient rapidement répulsive avec Z, c’est
à dire lorsque la distance entre la dislocation et la lacune devient plus importante.
L’énergie d’interaction atteint un maximum à Z = 4uz. Au-delà de Z = 4uz,
l’énergie d’interaction décroît de nouveau en restant faiblement répulsive.
Fig. 4.12 – Énergie d’interaction en fonction de la distance entre la dislocation et la lacune,
X, dans la direction x[110]. Pour une lacune située (a) au-dessus ou (b) en-dessous du
plan de glissement de la dislocation, zpg. On note uz = a0/
√
3[11¯1].
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II.1.2 Comparaison à la théorie élastique
De nombreux travaux théoriques, pour décrire cette interaction, ont été réalisés
dans le cadre de l’élasticité. Deux articles fournissent une revue exhaustive [188,
189]. Nous utilisons l’expression théorique présentée en Ref. [148] par E. Clouet :
Eelint =
µ0b
6pi
1 + ν
1− ν
(
Z
A0
+
Z
B0
)
Vrelax
A0 = (X − ded)2 + Z2
B0 = (X + ded)
2 + Z2 (4.6)
où Eelint est l’expression de l’énergie d’interaction entre la dislocation et la lacune
dans la théorie de l’élasticité, µ0, le module de cisaillement, ded, la distance de dis-
sociation des deux partielles et Vrelax, le volume de relaxation. La valeur numérique
de µ0 est en Annexe B et celles de Vrelax et ded sont en Annexe C.
Le point le plus marquant lorsque l’on compare l’élasticité aux calculs est que
la théorie prédit une parfaite symétrie de l’énergie d’interaction de part et d’autre
du plan de glissement de la dislocation qui n’est pas vérifiée dans nos simulations
(Fig. 4.13). De plus, l’effet de la dissociation de la dislocation sur l’énergie d’in-
teraction n’est pas non plus correctement reproduit. L’accord entre la théorie est
meilleur lorsque la distance dislocation lacune devient grande, c’est à dire pour de
grandes valeurs de |X| et |Z|. En effet, plus on s’éloigne du cœur de la disloca-
tion plus la théorie élastique devient précise. Cependant, même à |Z| = 8uz, cet
accord n’est toujours pas parfait (voir Fig. 4.13). La théorie de l’élasticité n’est
pas suffisante pour décrire précisément l’interaction entre une dislocation et une
lacune lorsque l’on s’intéresse, comme c’est le cas dans ces travaux, à des dis-
tances dislocation-lacune inférieures à quelques nanomètres. Pour la suite, nous
utiliserons directement nos données de simulation déterminées par MS afin de ca-
ractériser précisément l’interaction dislocation-lacune.
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Fig. 4.13 – Énergie d’interaction en fonction de la distance entre la dislocation et la lacune
X comparé à la théorie de l’élasticité. Pour une lacune située au-dessus (Z<0, carré rouge)
ou en-dessous (Z>0, cercle jaune) du plan de glissement. On note uz = a0/
√
3[11¯1].
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Fig. 4.14 – Énergie d’interaction en fonction de la distance entre la dislocation et la
lacune X sous déformation isotrope Di(δ). Pour une lacune située au-dessus (Z<0) ou
en-dessous (Z>0) du plan de glissement. On note uz = a0/
√
3[11¯1].
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II.1.3 Effet d’une déformation isotrope
Nous avons ensuite étudié l’influence de la contrainte σxx sur l’énergie d’in-
teraction entre la dislocation et la lacune. Pour cela, nous avons appliqué une
déformation isotrope sur la boîte, donnant ainsi σii = (C11 + 2C12)δ, où i = x, y, z,
C11 ,C12 sont les constantes élastiques et δ la déformation imposée (voir Chapitre
2). Nos résultats montrent que l’application de cette déformation induit une aug-
mentation du caractère attractif de la dislocation au-dessus du plan de glissement
de la dislocation, soit pour Z < 0 (voir Fig. 4.14). Une augmentation du caractère
répulsif de la dislocation est observée en dessous du plan de glissement de la dis-
location, soit pour Z > 0 (voir Fig. 4.14). Nous n’avons pas trouvé d’explications
dans la littérature. Le point à noter cependant est que l’effet de la déformation sur
l’énergie d’interaction est très faible. L’implément de déformation appliqué corres-
pond à de très fortes contraintes (de l’ordre du GPa) et n’influence que très peu
l’énergie d’interaction. Par la suite nous négligerons donc cet effet.
II.1.4 Effet d’une deuxième lacune
Lorsque la température est suffisamment élevée, de nombreuses lacunes peuvent
diffuser simultanément autour de la dislocation. Nous avons alors voulu vérifier si
l’interaction entre lacunes était dépendante du champ élastique de la dislocation
dans lequel elles sont plongées. Pour cela nous avons repris nos calculs précédents
et ajouté une lacune supplémentaire dans le système, en position (xi,0,zav ), où i = 1
à 8 (voir Fig. 4.15). Nous appellerons cette lacune, la lacune A . Nous avons étudié
l’influence de la position de la lacune A , sur l’interaction entre la dislocation et une
lacune B, de coordonnées (xbv,0,zbv) (voir Fig. 4.16). Nous notons X = (xdislo−xbv),
la distance entre la dislocation et la lacune B dans la direction [110], où xdislo est
la position de la dislocation en [110] et xbv celle de la lacune B. Z = (zpg − zbv) est
la distance entre la dislocation et lacune B dans la direction [11¯1], où zpg est la
position du plan de glissement de la dislocation et zbv la position de la lacune B.
Pour réduire le champ d’exploration et le nombre de calculs, nous avons imposé
Z = −1uz. Cela correspond au Z pour lequel le champ élastique induit par la
dislocation est le plus fort (voir Fig. 4.12). Nous avons également fixé zav = zbv.
Lorsque les deux lacunes n’interagissent pas avec la dislocation (voir x1 sur
les Fig. 4.15, Fig. 4.16, environ X '-60Å), l’interaction entre les deux lacunes
est faiblement répulsive (0,02 eV). Cela correspond à l’énergie de répulsion dans
le cas du cristal parfait. Au fur et à mesure que les lacunes se rapprochent de
la dislocation, l’interaction évolue. Elle devient d’abord de plus en plus répulsive
(voir x2, x3, x4 et x5 sur les Fig. 4.16, Fig. 4.15).
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Fig. 4.15 – Zoom sur la configuration atomique au voisinage de la dislocation droite. Le
choix de la taille et de la couleur des atomes est effectué en fonction de l’énergie po-
tentielle des atomes. Plus l’énergie potentielle de l’atome est éloignée de celle du cristal
parfait, plus l’atome en question sera gros et sa couleur tendra vers le noir. Cette visua-
lisation permet de mettre en évidence les atomes appartenant aux cœurs des partielles
de Shockley. Les différentes positions choisies pour la lacune A , sont mises en évidence
sur la figure par des cercles verts clairs. On note alors par xi la coordonnée de la lacune
A dans la direction [110]x.
Une fois que les lacunes se situent dans le cœur de la partielle de Shockley,
l’interaction entre les deux lacunes devient alors fortement attractive. Cette in-
teraction reste attractive dans la faute d’empilement. Nous avons également fait
ces calculs, lorsque la lacune A est de l’autre côté de la dislocation dans la di-
rection [110], et avons vérifié que les énergies était exactement symétriques de
part et d’autre de la dislocation. Ces calculs ont montré que l’interaction entre
les deux lacunes évolue avec le champ élastique induit par la dislocation. Elle est
répulsive dans le cristal, loin de la dislocation, et devient attractive dans le cœur
des partielles. Nous avions déjà montré que les positions les plus stables pour une
lacune sont dans le cœur des partielles de Shockley de la dislocation (voir Fig.
4.4). Ces nouveaux calculs ont montré que lorsqu’une lacune se situe dans le cœur,
la position la plus favorable d’une seconde lacune est de se placer au côté de la
première lacune. Ce fait est un premier élément indiquant que la stabilité d’un
groupe de lacunes se situe dans le cœur de la dislocation, pouvant mener à terme à
la formation d’un cran. On peut noter que l’interaction lacune-lacune est effective
plutôt à courte portée et est relativement faible hormis au voisinage du cœur de la
dislocation. Ce sont néanmoins des calculs préliminaires. Une étude plus poussée
mérite d’être effectuée pour vérifier l’évolution de cette interaction avec le nombre
de lacunes et pour de multiples Z. Nous avons fait le choix pour cette thèse de
nous arrêter là et de ne pas faire ces calculs pour une question de temps. L’étude
de la cinétique de la lacune influencée par une ou plusieurs autres lacunes dans le
voisinage d’une dislocation serait également intéressant à effectuer et permettrait
de décrire plus précisément la montée.
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Fig. 4.16 – Énergie d’interaction entre la dislocation et la lacune B, en position (xbv,0,zbv)
avec une lacune A fixée, de coordonnées (xi,0,zbv), où i = 1 à 8 (voir traits bleus sur la
figure), en fonction de X = (xdislo − xbv) (cercles bleus). Nous avons tracé en référence,
l’énergie d’interaction lorsqu’une seule lacune est présente dans la boîte de simulation
(cercles noirs, voir Fig. 4.12). Les traits rouges correspondent à l’interaction entre les
deux lacunes, soit la différence entre les cercles noirs et bleus.
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II.1.5 Effet d’un amas lacunaire
Pour finir, nous avons étudié l’effet d’un amas de lacune sur l’interaction entre
une dislocation et une lacune. Nous avons construit pour cela, une boîte de simula-
tion d’environ 750 000 atomes, contenant une dislocation coin, deux surfaces libres,
un amas et une lacune (voir Fig. 4.11). L’orientation de la boîte de simulation choi-
sie est toujours [110] suivant x, [1¯12] suivant y et [11¯1] suivant z. Les dimensions
de la boîte de simulation sont 337,7 Å suivant x, 296,2 Å suivant y ainsi que 139,6
Å suivant z. Une faible contrainte de cisaillement a été appliquée au cristal pour
que la dislocation s’ancre sur l’amas. Le cristal a ensuite été relaxé sans contrainte.
Nous avons alors recalculé l’énergie d’interaction entre la dislocation et la
lacune, Eint = E − E∞, en fonction X = (xdislo − xv). Nous avons imposé
Z = (zpg − zv) = −1uz. Cela correspond au Z pour lequel le champ élastique
induit par la dislocation est le plus intense (voir Fig. 4.12). La dislocation étant
ancrée sur un amas, il y a cette fois-ci une variation d’énergie d’interaction le long
de la ligne de dislocation, dans la direction y[1¯12]. Nous notons alors yv, la position
de la lacune dans la direction y. Le critère de relaxation sur les forces a été fixé à
1.10−4 eV/Å. L’amas de lacunes à une interaction forte à très courte portée, sur la
lacune et sur son interaction avec la dislocation (voir Fig. 4.17). Lorsque la lacune
se situe au-delà de trois distances interatomiques de l’amas, c’est à dire pour une
valeur de yv numérotée de 3 à 5 sur la Fig. 4.17 (b), l’énergie d’interaction est
identique à celle calculée sans amas (voir Fig. 4.12). La portée d’interaction de
l’amas de lacunes est donc relativement faible. Par contre, lorsque la lacune est au
voisinage de l’amas, c’est à dire pour une valeur de yv numérotée de 1 à 2 sur la
Fig. 4.17 (b), l’énergie d’interaction s’affaiblit. L’interface entre la dislocation et
l’amas est donc une zone probable pour la germination d’un cran. Ces résultats
sont en accord avec nos calculs de barrières d’émission et de migration d’une la-
cune au voisinage d’un amas (voir Fig. 4.1, Fig. 4.2).
L’hypothèse de la germination d’un cran au voisinage de l’amas a été confirmée
par d’autres calculs [55]. Nous avons déterminé pour chaque atome de la configu-
ration ancrée l’énergie de formation de la lacune se substituant à cet atome (voir
Fig. 4.18). La position à laquelle la formation d’une lacune est la plus favorable
est à l’interface dislocation-amas (voir Fig. 4.17, Fig. 4.18 (a)). Nous avons placé
une lacune à cette position puis relaxé le système. Une autre lacune a ensuite été
introduite "à la main" dans la boîte de simulation. Nous avons alors cherché la
position la plus favorable de cette seconde lacune, qui s’est révélé être au côté de
la première lacune. En suivant ce critère énergétique, nous avons montré, lacune
après lacune, la formation d’un cran (voir Fig. 4.18). Nos calculs ont montré que
la propagation du cran n’est pas symétrique du fait de la présence de l’amas. La
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position la plus favorable des lacunes est toujours au niveau du cran obtus. La
différence d’énergie de formation entre le cran obtus et le cran aigu étant de 0,2
eV en faveur du premier. En suivant uniquement ce critère énergétique pour intro-
duire les lacunes et propager le double cran, nous négligeons complètement l’aspect
cinétique et le coût énergétique nécessaire pour introduire une lacune. Cependant,
ce calcul nous permet tout de même d’avoir un idée de la zone dans laquelle le
cran se formera.
P etit résumé de l’interaction dislocation - lacune
Les positions les plus favorables d’une lacune se situent dans le cœur des par-
tielles de Shockley et plus précisément au niveau du point d’ancrage, lorsque la
dislocation est ancrée sur un amas. Ces dernières ne dépendent pas de la défor-
mation imposée. Lorsqu’une lacune est présente dans le cœur d’une partielle,
il est plus favorable à une deuxième lacune de se placer dans son voisinage.
Ce résultat est un premier élément pour indiquer la stabilité d’un regroupe-
ment de lacunes dans le cœur de la dislocation pouvant mener à terme à la
formation d’un cran. Pour appuyer cette hypothèse d’autres calculs d’énergies
ont été réalisés et ont montré que les crans s’initiaient à l’interface dislocation
amas. En tenant compte de ces résultats, nous concluons que la germination
des crans s’effectue probablement au voisinage de l’amas, par absorption de
lacunes dans le cœur des partielles de Shockley.
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Fig. 4.17 – (a) Énergie d’interaction en fonction de la position de la lacune (xv,yv,zv)
par rapport à la dislocation. Nous avons déterminé l’énergie d’interaction en fonction de
X, pour 5 valeurs yv, numérotées de 1 à 5, dont les positions par rapport à l’amas sont
mises en évidence sur la configuration atomique en (b) par des cercles vert numérotés.
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Fig. 4.18 – Chaque atome est coloré en fonction de l’énergie de formation de la lacune se
substituant à cet atome. (a) Configuration atomique initial, sans lacune additionnelle. (b)
Configuration atomique obtenue après l’ajout de 30 lacunes. (c) Configuration atomique
obtenue après l’ajout de 45 lacunes.
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II.2 Énergie de migration de la lacune
Nous souhaitons étudier la diffusion d’une lacune dans l’environnement proche
d’une dislocation droite de type coin dans l’aluminium. Précédemment, nous avons
déterminé l’évolution de l’énergie d’interaction entre une dislocation et une lacune
en fonction de la distance qui sépare ces deux défauts en X = (xdislo − xv) et en
Z = (zpg − zv) (voir Fig. 4.12). Nous avons vu que la position la plus favorable
de la lacune était dans le cœur des partielles de Shockley et pour Z = −1uz.
Cette étude nous a permis d’avoir une première description du paysage énergétique
mais ne nous renseigne pas sur la cinétique de la lacune dans un tel système. Il
est nécessaire de connaître pour chaque état du paysage d’énergie les points cols
associés à la migration de la lacune. Si on se limite uniquement aux sauts vers les
premiers voisins de la structure cubique à face centrées, alors, chaque état contient
12 points cols possibles. Nous avons donc calculé les barrières de migration de la
lacune, en fonction de la distance entre la dislocation et la lacune, pour les 12
transitions possibles (voir Fig. 4.19).
Fig. 4.19 – Schéma des 12 premiers voisins de la lacune, dans l’orientation x[110], y[1¯12],
z[11¯1], numérotés de 1 à 12. La transition i correspondra la migration de la lacune vers
son voisin i. Dans le cas des 6 premières transitions la lacune reste dans son plan z.
Pour déterminer ces barrières de migration, nous avons utilisé les états relaxés
calculés précédemment (voir Fig. 4.12), pour les différentes positions de la lacune,
(xv,yv,zv), par rapport à la dislocation. Pour chacun de ces états, la lacune peut
effectuer 12 saut possibles. En explorant le paysage énergétique de ces configura-
tions atomiques, nous avons alors déterminé les 12 énergies de migrations pour
chaque couple (X,Z) de la Fig. 4.12.
Pour explorer le paysage d’énergie, nous avons utilisé deux méthodes de re-
cherche de chemin de minimum énergie, la NEB (voir Fig. 4.20, Fig. 4.21, Fig.
4.23 et Fig. 4.24) et ART-nouveau (voir Fig. 4.25 à Fig. 4.28), décrit dans le Cha-
pitre 2. En premier lieu, nous avons utilisé ART-nouveau qui recherche toutes les
barrières possible à partir d’un état initial. Cette méthode devait être plus efficace
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que la NEB. Cependant, dans le cas d’une lacune proche du cœur de la disloca-
tion, nous avons rencontré quelques problèmes de convergence et nous avons eu
des difficultés à obtenir les douze barrières possibles. C’est pourquoi nous avons dû
affiner les résultats obtenus par ART-nouveau avec des calculs NEB standard dans
la région -4uz<Z<4uz, c’est à dire au voisinage du cœur de la dislocation (voir
Fig. 4.20, Fig. 4.21, Fig. 4.23 et Fig. 4.24). Effectuer tous les calculs avec la NEB
aurait été plus rapide mais l’utilisation de k-ART nous a permis de découvrir une
nouvelle méthode. Pour effectuer ces calculs NEB, nous avons utilisé 5 images et
relaxé les forces jusqu’à 5.10−4 eV/Å. Ces calculs, certes nombreux sont cependant
nécessaires pour construire une base de données d’entrée pour des simulations à
plus large échelle.
Les barrières d’énergie de migration calculées sont tracées en fonction de X
pour |Z| = 1uz sur la Fig. 4.20. Le premier commentaire que l’on peut faire sur ces
résultats est qu’il y a un fort effet d’anisotropie au point col induit par la présence
de la dislocation. En effet, lorsque |X| est grande, les douze transitions sont équi-
valentes et correspondent à la valeur de l’énergie de migration du cristal parfait
(0,61 eV). Ces transitions sont représentées sur la figure par des carrés bleus dans
le cas où la lacune reste dans son plan z, par des triangles verts pointant vers le bas
lorsque lorsque la lacune passe au plan atomique z du dessous et par des triangles
rouges pointant vers le haut lorsque la lacune passe au plan atomique z du dessus.
Par contre, lorsque la lacune se rapproche de la dislocation, c’est à dire pour les
|X| faibles, les valeurs des barrières deviennent très différentes d’une transition à
l’autre. Certaines deviennent très favorables et ont une barrière de migration (0,22
eV) très inférieures à celle du cristal parfait. D’autres deviennent très défavorables
et ont même une valeur de barrière de migration (0,95 eV) supérieure à celle du
cristal parfait. La lacune migrera donc vers des directions préférentielles. Lorsque
Z = −1uz, c’est à dire le plan dans lequel la position de la lacune est la plus stable
(voir Fig. 4.12 (a)), les transitions les plus probables sont celles correspondant à
un mouvement de la lacune dans son plan z (carrés bleus). Cela correspond au
mécanisme de "pipe diffusion", le plus favorable énergétiquement, observé expéri-
mentalement par T.E. Volin et R.W. Balluffi [49, 50]. Les valeurs de ces barrières
sont très faibles (0,22-0,4 eV) comparées à l’énergie de migration dans le cristal
(0,61 eV). Nous obtenons un bon accord avec l’expérience concernant l’énergie de
migration de la lacune au cours du processus de "pipe diffusion". La valeur me-
surée par H. Ogi et al. [132] est de Epipem = 0,28±0.03 eV (voir Chapitre 1). Dans
cette zone, la diffusion de la lacune est plus rapide que dans le cristal. Lorsque
Z = 1uz et Z = 2uz ,(voir Fig. 4.12 (b)), il y a une plus faible anisotropie de
diffusion (voir Fig. 4.20, Fig. 4.21). Similairement à Z = −1uz, les transitions
correspondant à un mouvement dans le plan z de la lacune font partie des transi-
tions les plus probables, cependant les transitions pour lesquelles la lacune migre
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vers le plan z supérieur (triangles rouges pointés vers le haut) sont également très
probables. Cela s’explique par le fait qu’une lacune est plus stable dans le plan
Z = −1uz que dans le plan Z = 1uz ou Z = 2uz. Elle aura donc tendance à
vouloir monter vers le plan Z = −1uz. On rappelle que Z = zpg − zv. Par contre,
pour Z = −2uz (voir Fig. 4.21), c’est à dire pour une lacune située au dessus du
plan de glissement de la dislocation, la lacune aura tendance à migrer vers le plan
interatomique z du dessous, c’est à dire vers le plan de glissement de la disloca-
tion (triangles verts pointant vers le bas). Les barrières, pour les |X| faibles, sont
toujours beaucoup plus faibles que l’énergie de migration dans le cristal. On note
∆Eani = max (E
max
m (X)− Eminm (X)), le maximum sur X de la différence d’énergie
entre la barrière maximum Emaxm (X) et la barrière minimum à Eminm (X) à un Z
donné. Nous avons calculé ∆Eani pour différente distance dislocation-lacune dans
la direction [11¯1], soit pour différent Z (voir Fig. 4.22). Ce paramètre permet de
visualiser le caractère isotrope/anisotrope de la diffusion en fonction de Z. Plus
∆Eani est grand plus la diffusion est anisotrope. Nos calculs montrent que ∆Eani
diminue de plus en plus avec |Z| (voir Fig. 4.22). Plus la lacune est loin du plan de
glissement de la dislocation, c’est à dire plus |Z| devient grand, plus l’anisotropie
de diffusion s’atténue (voir Fig. 4.22 et Fig. 4.23 à Fig. 4.28).
P etit résumé des barrières de migration
Il y a une très forte anisotropie au point col au voisinage d’une dislocation,
induit par son champ élastique. Cela induit une diffusion préférentielle des
lacunes vers le cœur de la dislocation. Une fois qu’elles ont atteint le cœur,
le mécanisme de "pipe diffusion" est alors favorisé. Un bon accord est obtenu
par rapport à l’expérience concernant l’énergie de migration de la lacune par
"pipe diffusion".
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Fig. 4.20 – Barrières de migration calculées par NEB, pour les douze transitions possibles
(voir Fig. 4.19), en fonction de la distance entre la dislocation et la lacune, X, dans la
direction [110] et pour |Z| = 1uz (voir Fig. 4.11). Les transitions sont représentées à
droite de l’image. Elles sont représentées par des carrés bleus dans le cas où la lacune
reste dans le plan, par des triangles verts pointant vers le bas lorsque lorsque la lacune
passe au plan atomique du dessous et par des triangles rouges pointant vers le haut
lorsque la lacune passe au plan atomique du dessus.
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Fig. 4.21 – Idem Fig. 4.20, pour |Z| = 2uz.
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Fig. 4.22 – Différence d’énergie entre la barrière d’énergie maximale de migration et la
barrière d’énergie minimale de migration, ∆Eani, à un X donné, en fonction de Z. On
note uz = a0/
√
3[11¯1].
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Fig. 4.23 – Idem Fig. 4.20, pour |Z| = 3uz.
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Fig. 4.24 – Idem Fig. 4.20, pour |Z| = 4uz.
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Fig. 4.25 – Barrières de migration calculées par ART-nouveau, pour les douze transitions
possibles (voir Fig. 4.19), en fonction de la distance entre la dislocation et la lacune, X,
dans la direction [110] et pour |Z| = 5uz (voir Fig. 4.11). Les transitions sont représentées
à droite de l’image. Elles sont représentées par des carrés bleus dans le cas où la lacune
reste dans le plan, par des triangles verts pointant vers le bas lorsque lorsque la lacune
passe au plan atomique du dessous et par des triangles rouges pointant vers le haut
lorsque la lacune passe au plan atomique du dessus.
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Fig. 4.26 – Idem Fig. 4.25, pour |Z| = 6uz.
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Fig. 4.27 – Idem Fig. 4.25, pour |Z| = 7uz.
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Fig. 4.28 – Idem Fig. 4.25, pour |Z| = 8uz.
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C onclusion du chapitre 4
Il y a une forte anisotropie de diffusion induit par la présence de la dislocation.
En accord avec les résultats expérimentaux (voir Chapitre 1) nous avons estimé
que les lacunes, émises principalement depuis les amas de lacunes, migrent
préférentiellement vers le cœur de la dislocation. Les crans sont des sources
de lacunes beaucoup moins favorables que les amas mais constituent des puits
parfait de lacunes. Une fois émises, les lacunes vont interagir avec la dislocation.
L’interaction est complexe et ne peut être reproduite par la théorie élastique
standard. Les positions les plus favorables d’une lacune se situent dans le cœur
des partielles de Shockley et plus précisément au niveau du point d’ancrage,
lorsque la dislocation est ancrée sur un amas. Lorsqu’une lacune est présente
dans le cœur d’une partielle, il est plus favorable à une deuxième lacune de se
placer dans son voisinage. Ce résultat est un premier élément pour indiquer la
stabilité d’un regroupement de lacunes dans le cœur de la dislocation pouvant
mener à terme à la formation d’un cran. Pour appuyer cette hypothèse d’autres
calculs d’énergies ont été réalisés et ont montré que les crans s’initiaient à
l’interface dislocation amas. En tenant compte de ces résultats, nous concluons
que la germination des crans s’effectue probablement au voisinage de l’amas,
par absorption de lacunes dans le cœur des partielles de Shockley. Nous avons
également montré qu’il y a une forte anisotropie de diffusion au voisinage de
la dislocation, favorisant le mécanisme de "pipe diffusion". Nos calculs sont en
accord avec les observations expérimentales de H. Ogi et al. [132]. L’énergie
d’activation calculée pour ce processus est en accord avec les valeurs mesurées
expérimentalement. La diffusion au voisinage du point d’ancrage est plus rapide
que dans le cristal parfait.
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D ans les chapitres précédents, nous avons étudié séparément le glissement
d’une dislocation interagissant avec des amas de lacunes et les processus de dif-
fusion au voisinage des points d’ancrage. Dans ce chapitre, nous présenterons la
méthode développée pour simuler conjointement ces deux processus au cours du
temps, pour différentes contraintes de cisaillement appliquées et différentes tem-
pératures.
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I Présentation du modèle
Dans le but de simuler l’interaction dislocation-amas au cours du glissement et
de tenir compte des processus de diffusion au voisinage des points d’ancrage nous
avons utilisé un modèle de tension de ligne (ELM) couplé à un algorithme stan-
dard de Monte Carlo cinétique. Les barrières d’énergie des processus de diffusion
ou de désancrage par cisaillement utilisées dans ce modèle ont été déterminées par
nos précédents calculs atomistiques (voir Chapitre 3 et Chapitre 4). Le modèle de
tension de ligne, quant à lui permet de simuler l’interaction dislocation-amas en
fonction de la contrainte de cisaillement appliquée. Contrairement au modèle de
tension de ligne utilisé dans le Chapitre 3, pour ces calculs nous avons utilisé un
modèle de tension de ligne sur réseau rigide cfc à trois dimensions. Cela permet de
simuler les processus de diffusion des lacunes et le mécanisme de montée de dislo-
cation en addition du processus de glissement des dislocations. Nous avons utilisé
une modélisation de type kinetic Elastic Line Model (k-ELM), tenant compte de
l’interaction dislocation-amas ainsi que des mécanismes de diffusion au voisinage
des points d’ancrage.
I.1 Construction du réseau
Nous avons construit un réseau cfc standard dans l’orientation [1¯12], [110], [11¯1]
(voir Fig. 5.1).
Fig. 5.1 – Schéma de la description du réseau cfc dans l’orientation i[1¯12] ~ui, j[110]~uj ,
k[11¯1]~uk. Les atomes présents sur ce réseau sont schématisés par des cercles. Les douze
premiers voisins de l’atome du centre sont numérotés. Le repère n’est pas orthonormé.
La taille d’un vecteur unitaire dans ce réseau est ui =
√
3/6b dans l’orientation [1¯12],
uj = b/2 dans l’orientation [110] et uk =
√
6/3b dans l’orientation [11¯1].
Les atomes appartenant à la dislocation suivent le comportement d’une ligne
élastique (voir la ligne violette sur la Fig. 5.2). Cette ligne est segmentée en l
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vecteurs unitaires, ui =
√
3/6b. On note alors il, la coordonnée du segment de
ligne l dans la direction de la ligne de dislocation. Chaque segment est lié à ses
voisins par la tension de ligne, notée Γ. Pour chaque segment nous définissons les
atomes de la dislocation, comme étant les nœuds du réseau de part et autre de la
ligne élastique qui respectent la distance de dissociation de la dislocation, notée
ded (voir les atomes colorés en gris sur la Fig. 5.2). La distance de dissociation
séparant les deux partielles de Shockley de la dislocation est ajustée par rapport
à la valeur ded déterminée par un calcul atomistique (Voir Annexe C). Les nd
atomes de la dislocation constituent un ensemble de points d’absorption possibles
pour les lacunes. Ils suivent le comportement de la ligne élastique au cours du
temps, sous contrainte et température. La dislocation va donc se propager du fait
de la contrainte de cisaillement appliquée et interagir avec les amas de lacunes.
Fig. 5.2 – Élément de dislocation simulé par le modèle k-ELM. La ligne élastique est en
violet et les atomes de la dislocation sont en gris.
Dans le modèle, lesMζ amas de lacunes sont décrits par un ensemble de lacunes
Nv ,
Nv∑
o=1
noζ , où noζ est une lacune de l’amas mζ , où mζ ∈ [1,Mζ ].
Fig. 5.3 – Amas de lacunes simulé par le modèle k-ELM. Les lacunes appartenant au
cœur de l’amas sont colorées en vert et le celles appartenant à la surface de l’amas sont
colorées en jaune.
La taille de l’amas est liée à sa force d’ancrage telle que :
r =
b
2
exp
(
2pifp
µ0b2
−B
)
(5.1)
Cette équation dérive du modèle de BKS pour r << L (voir Chapitre 3). Lorsque
les lacunes de l’amas sont à une distance rs du centre de l’amas comprise entre r,
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le rayon de l’amas, et a1 ln
(
2r
b
)
+ a2, les lacunes seront définies comme étant des
lacunes appartenant à la surface de l’amas :
r > rs > a1 ln
(
2r
b
)
+ a2, (5.2)
où a1 = 0, 17b et a2 = 0, 52b (voir Fig. 5.3). L’intérêt de distinguer les lacunes
appartenant aux surfaces des amas de celles appartenant aux cœurs des amas est
de cibler les lacunes susceptibles d’être émises vers le cristal. Les premières lacunes
à s’échapper de la cavité et à migrer vers le reste du cristal sont celles à la surface
des amas.
I.2 Interaction dislocation-amas et diffusion des lacunes
I.2.1 Interaction dislocation-amas
L’interaction entre la dislocation et les amas de lacunes a été modélisée par
un potentiel attractif W (X) = −A(X2 − w2)4/w8. On rappelle que ce potentiel
attractif simple n’a aucune justification atomistique hormis le fait qu’il reproduise
la force d’ancrage de l’amas en fonction de sa taille. Le travail mécanique induit
par le cisaillement de l’amas n’est pas pris en compte. Ce potentiel s’exerçant sur
un segment i de dislocation, décrit l’interaction de ce segment de dislocation avec
les amas de centre
(
il, jmζ , kmζ
)
en dessous du rayon de coupure w = u1r, r étant
le rayon moyen des amas et u1 = 1.1. On note alors
X =
√(
jl − jmζ
)2
+
(
kl − kmζ
)2 (5.3)
la distance entre la dislocation et l’amas mζ , A = 343
√
7wfp(r)/1728 est l’ampli-
tude du potentiel fixée par rapport à la force d’ancrage fp(r). La variation de fp(r)
par rapport à la taille de l’obstacle est ajustée sur nos simulations atomiques (voir
Chapitre 3 Fig. 3.4).
À chaque pas de relaxation, nous avons relaxé la force totale agissant sur la
dislocation. La force s’exerçant sur un élément de ligne s’écrit :
Fl = τxzbui + Γ(il+1 + il−1 − 2il)/ui −
∑
t=1,
X<w
W ′(X). (5.4)
Le terme τxzbui, correspond à la force de Peach-Koehler exercée sur le segment de
longueur ui =
√
3/6b. Le terme Γ(il+1 + il−1−2il)/ui, représente la contribution de
la tension de ligne. Γ = 9 eV/nm a été choisi pour reproduire la courbure de la ligne
de dislocation observée par nos calculs atomistiques (voir Fig. 5.4). La relaxation
est supposée atteinte lorsque les forces deviennent inférieures à 1.10−11 eV/nm.
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Nous rappelons que l’estimation de la tension de ligne déterminée à l’aide de
l’élasticité est Γel = 2, 7 eV/nm (voir Chapitre 2). Pour le modèle élastique décrit
dans le Chapitre 2, et utilisé dans le Chapitre 3 nous obtenions un bon accord
entre Γ et Γel. Le critère de relaxation sur les forces était alors de 1.10−6 eV/nm,
un facteur cinq fois plus élevé que celui choisi pour ces calculs. En choisissant
un critère plus bas, nous avons dû adapter la tension de ligne pour reproduire la
courbure observée par nos simulations atomistiques.
Fig. 5.4 – Profil d’une ligne élastique étalée, en interaction avec un obstacle de rayon
6 Å et soumise à une contrainte τxz de 49 MPa. Ce profil est comparé au profil d’une
dislocation obtenue en statique moléculaire dans les mêmes conditions géométriques et
de contrainte. Les lacunes appartenant à la cavité dans le modèle de ligne élastique sont
représentées en jaune. Les atomes proches de la cavité, légèrement décalés de leur position
d’équilibre, sont en rouge sur la dislocation simulée en statique moléculaire.
I.2.2 Implémentation des processus activés thermiquement
Cas d’un seul amas : Lorsque la contrainte appliquée est inférieure à la
contrainte critique, la dislocation est ancrée sur l’amas. Dans ce cas, nous avons
utilisé un algorithme de Monte Carlo cinétique pour simuler les processus activés
par la température (voir Fig. 5.5, Fig. 5.6 (c)-(d)). Après l’initialisation du temps,
nous avons chargé pour l’état relaxé initial le catalogue des Mev événements pos-
sibles d’énergie d’activation, Eact. Ces énergies d’activation ont été calculées avec
nos simulations atomistiques (voir Chapitre 3 et Chapitre 4).
Les 4 grands types d’événements que nous avons considérés sont (voir Fig. 5.5) :
1© Le processus d’émission de lacunes. Nous avons vu précédemment que
les sources les plus favorables de lacunes sont les amas eux-mêmes. Les la-
cunes peuvent être émises depuis les amas de lacunes vers le cristal (voir
Chapitre 4 Fig. 4.1) ou bien directement vers le cœur de la dislocation (voir
Chapitre 4 Fig. 4.5). Ces deux processus ont des énergies d’activation diffé-
rentes. Le processus le plus favorable est l’émission de lacunes depuis l’amas
138 CHAPITRE 5. MODÉLISATION DU GLISSEMENT ASSISTÉ PAR LA MONTÉE
vers le cœur de la dislocation. Pour gagner du temps, nous focalisons la re-
cherche d’événements sur les lacunes en surface de la cavité. Il n’est pas utile
de considérer les événements pour les lacunes du cœur de l’amas, n’ayant que
des lacunes pour voisins et pour lesquels aucune transition ne sera possible.
Les lacunes peuvent également être émises à partir des crans (voir Chapitre
4 Fig. 4.10), formés au cours de la simulation. Cette autre source de lacunes
est cependant beaucoup moins favorable que les amas.
2© Le processus d’absorption de lacunes par les amas ou les crans (voir
Chapitre 4 Fig. 4.1, Fig. 4.5, Fig. 4.8,Fig. 4.10). Lorsqu’une lacune se si-
tue au niveau d’une dislocation de type ’stair-rod’, elle est automatiquement
absorbée par le cran. Le cran se décale ainsi d’une rangée atomique. Cette
approche est justifiée par le fait que l’énergie de formation d’une lacune dans
une dislocation ’stair rod’ est nulle (voir Chapitre 4 Fig. 4.8). Ce qui en fait
un puits parfait de lacunes. En ce qui concerne la germination du cran, en
utilisant nos conclusions tirées du chapitre précédent indiquant la stabilité
d’un regroupement de lacunes au voisinage du point d’ancrage (voir Cha-
pitre 4 Fig. 4.17), nous avons supposé que lorsqu’une lacune s’échappe de
la cavité et diffuse à l’interface dislocation-amas cette dernière est absorbée
et initie la formation d’un cran. Par conséquent, lorsque cet événement se
produit nous avons localement forcé la dislocation à monter d’un cran dont
la longueur correspond à un vecteur de Burgers. Cette hypothèse est égale-
ment soutenue par nos précédents travaux [55]. En introduisant une à une
des lacunes à la position qui requiert le moins d’énergie pour former une la-
cune dans le cristal, nous avions montré que l’initialisation du cran se faisait
à l’interface dislocation/amas (voir Chapitre 4 Fig. 4.18). Cette sélection de
positions de lacune par critère énergétique avait également mis en évidence
que la propagation du cran du côté obtus était privilégiée. Cela ne veut pas
dire que l’initiation du cran de l’autre côté de l’amas n’est pas possible. Il
existe également des positions très favorables pour les lacunes du côté aigu
(voir Chapitre 4 Fig. 4.18), mais la position la plus favorable se situait du
côté obtus. Dans nos simulations, un cran peut s’initier de chaque côté de
l’amas. Dans le cas de l’absorption par une cavité, la lacune devient par défi-
nition une lacune appartenant à la surface de la cavité. De manière similaire
au processus d’émission, la recherche d’événements d’absorption est focalisée
sur les lacunes au voisinage la cavité.
3© La migration d’une lacune. Dans ce cas, les douze transitions possibles
sont déterminées précisément et dépendent de la position de la lacune par
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rapport à la dislocation dans la direction i et k (voir Chapitre 4 Fig. 4.20 à
Fig. 4.28). Les douze transitions sont alors (voir Fig. 5.1) :
(a) (0, j + 2, 0)
(b) (i+ 3, j + 1, 0)
(c) (i+ 3, j − 1, 0)
(d) (0, j − 2, 0)
(e) (i− 3, j − 1, 0)
(f) (i− 3, j + 1, 0)
(g) (i+ 2, 0, k + 1)
(h) (i− 1, j − 1, k + 1)
(i) (i− 1, j + 1, k + 1)
(j) (i+ 4, j − 1, k − 1)
(k) (i− 2, 0, k − 1)
(l) (i+ 1, j + 1, k − 1).
Nous rappelons que lorsque la lacune est loin de la dislocation la diffusion de
la lacune est isotrope et équivalente à celle observée dans un cristal parfait.
En revanche, lorsque la lacune se rapproche du cœur de la dislocation, sa
diffusion est perturbée par la déformation du réseau induit par la dislocation
et le champ élastique qu’elle génère. Cela induit des directions préférentielles
de diffusion qui favorisent le mouvement de la lacune vers le plan de glisse-
ment de la dislocation lorsque celles-ci n’appartiennent pas au même plan,
ou bien par la "pipe diffusion" lorsqu’elles partagent le même plan.
4© Le désancrage de dislocation par cisaillement de l’amas, glissement
thermo-activé (voir Chapitre 3 Equ. 3.21). Lorsque la contrainte est très
faible devant la contrainte critique ce mécanisme est très peu probable. En
revanche, ce mécanisme est tout à fait possible pour des contraintes avoisi-
nant la contrainte critique τc(r) (légèrement en dessous de τc(r), au dessus
de la contrainte critique la dislocation n’est pas ancrée). Au cours de la
simulation la taille de l’amas peut évoluer et par conséquent la barrière éner-
gétique à franchir pour le processus de désancrage, Hact, évolue également
via la force d’ancrage fp(r) = τc(r)bL. En effet, l’amas va émettre des la-
cunes et par conséquent diminuer en taille [49, 50]. La diffusion des lacunes
se fait dans des directions préférentielles, notamment par la "pipe diffusion",
ainsi la forme de l’amas évolue légèrement. On observe un aplatissement de
l’amas Fig. 5.6 (d)-(e). Il devient alors plus délicat, d’estimer l’évolution de
la force d’ancrage de l’amas en fonction d’un rayon géométrique définissant
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une sphère. Pour calculer cette force d’ancrage il nous faut estimer ce rayon,
qui dépend d’un paramètre que l’on peut estimer quelque soit la forme de
l’amas. Ce paramètre est le nombre de lacunes contenues dans l’amas. Nous
faisons l’hypothèse que la force d’ancrage d’un amas de forme quelconque
contenant Nv lacunes est équivalente à un amas sphérique équivalent de Nv
lacunes. Cette hypothèse est bien sûre forte mais reste certainement raison-
nable pour des formes quasi-sphériques. Des calculs de statiques moléculaires
pourraient être effectué pour vérifier cette hypothèse. Le rayon rn de la sphère
équivalente en nombre de lacunes est alors :
rn =
(
3
4pi
Nvvat
)(1/3)
, (5.5)
avec Nv le nombre de lacunes de l’amas et vat le volume atomique (voir
Annexe B Tab. B.1). Ce rayon est ensuite réinjecté dans l’équation de BKS :
fp(rn) =
µ0b
2
2pi
[
ln
(
2rn
b
)
+B
]
. (5.6)
Fig. 5.5 – Schéma des 4 grands types d’événements que nous avons considéré dans nos
travaux. La couleur des flèches est associée au type d’événement. Nous avons mis en
avant les événements les plus favorables par une police rouge.
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(a)
(b)
(c)
(d)
(e)
x
yz
Fig. 5.6 – (a)-(e) Suite de configurations obtenues avec le modèle de k-ELM pour un
amas de lacunes de 19 Å de rayon, à T = 400 K, τxz = 50 MPa et L = 160b. (a) La
dislocation est loin de l’amas. (b) Configuration obtenue après la minimisation des forces.
La dislocation est ancrée sur l’amas de lacunes. (c)-(d) Configurations obtenues durant les
processus de diffusion. Un cran de dislocation est formé. (e) La dislocation est désancrée
de l’amas de lacunes.
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Après avoir effectué la recherche des Mev événements possibles nous estimons
la probabilité de réaliser chaque événement via la fréquence de saut, pinit−>final,
où init est l’état initial et final l’état final associé à la transition, à partir des
énergies d’activation des événements. Il y a donc Mev états finals possibles.
pinit−>final = ν exp
(
−Eact
kBT
)
, (5.7)
où nous supposons que ν ' 1013 s−1 correspondant à la fréquence de Debye. La
transition k, choisie parmi les Mev possibles, respecte le critère suivant : Sk−1 <
r1SMev < Sk, avec r1 ∈]0, 1] un réel aléatoire et SMev =
∑Mev
u=1 pinit−>final, la somme
des fréquences [171]. Une fois sélectionnée, la transition est réalisée et les forces
sont de nouveau relaxées. Pour gagner du temps de simulation, nous ne relaxons
cependant pas les forces à chaque itération mais toutes les 100 itérations. Il n’y
a pas beaucoup d’évolution du système entre chaque itération par conséquent un
calcul de forces systématique n’est pas nécessaire. Le temps t est incrémenté de
t = t+δt où δt =
ln r2
SMev
, avec r2 ∈]0, 1] un deuxième réel aléatoire [171]. Au cours de
la simulation, la taille de l’amas de lacunes évolue. Il émet ou absorbe des lacunes
au cours du temps. Par conséquent, toutes les 100 itérations nous recalculons la
force d’ancrage de l’amas, qui dépend de sa taille (voir Equ. 5.1). En dessous, de
100 itérations la force d’ancrage évolue très faiblement. Pour gagner du temps de
simulation nous ne reconstruisons pas à chaque itération le catalogue d’événements
mais nous le mettons à jour en fonction de la transition effectuée. Par exemple, si
la transition est l’émission d’une lacune de l’amas alors le catalogue d’événements
sera les Mev transitions calculées à l’état antérieur moins la transition réalisée
(l’émission) plus douze nouvelles transitions associées à la migration de la lacune
émise et la transition associée à la réabsorption de cette lacune. La taille de l’amas
évoluant il est tout de même nécessaire de recalculer de temps en temps le catalogue
en entier. Nous n’observons pas de différence dans nos résultats entre le calcul
systématique à chaque itération du catalogue et le catalogue recalculé dans son
intégralité uniquement toutes les 100 itérations. Ce nombre d’itérations correspond
en fait au nombre d’itérations au delà duquel la force d’ancrage de l’amas de lacunes
peut varier légèrement. Finalement, l’algorithme s’arrête lorsque la dislocation est
désancrée de l’amas (voir Fig. 5.6 (e)). Nous pouvons alors déterminer le temps de
désancrage en fonction de la température, de la contrainte de cisaillement τxz ainsi
que des caractéristiques de l’amas. L’avantage d’utiliser un Monte Carlo cinétique
sur réseau "pré-construit", c’est à dire pour lequel nous avons calculé à l’avance
un certain nombre de barrières permettant de décrire la cinétique du système, est
que cet algorithme est plutôt rapide comparé à un Monte Carlo cinétique dont le
catalogue d’événements est construit à la volée. L’inconvénient par contre est qu’il
est possible que certaines barrières soit oubliées et par conséquent négligées. Cela
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conduirait à une surestimation du temps physique déterminé par l’algorithme.
Un autre point à remarquer est que l’interaction lacune-lacune n’est pas prise
en compte dans notre modélisation. Cette approximation semble correcte lorsque
les lacunes sont loin de la dislocation. En effet, nos calculs ont montré que cette
interaction est plutôt faible dans le cas de deux lacunes (voir Chapitre 4 Fig.
4.16). En revanche, cette hypothèse reste à vérifier dans le cas de deux lacunes
au voisinage du cœur de la dislocation. Pour tenir compte de cette interaction
dans notre algorithme de Monte Carlo cinétique il faudrait faire de nouveaux
calculs pour évaluer les barrières de migration d’une lacune lorsque d’autres lacunes
sont dans son voisinage et que l’ensemble de ces lacunes est au voisinage de la
dislocation. Dans le cristal parfait la variation d’énergie de migration des lacunes,
influencée par d’autre lacunes doit certainement être faible, cela reste tout de
même à vérifier. Le nombre de calculs de statique moléculaire que cela représente
pour estimer les valeurs de ces barrières d’énergie est considérable étant donné que
l’on peut s’attendre à une variation de l’énergie de migration de la lacune avec
la distance qui sépare les lacunes entre elles ainsi que de la distance qui sépare
ces lacunes de la dislocation et cela dans les trois directions de l’espace pour les
douze chemins possibles de chaque lacune. De plus, le nombre de calculs se multiplie
encore au fur et à mesure que le nombre de lacunes interagissant au voisinage d’une
dislocation augmente. Il n’est quasiment pas envisageable d’effectuer ce nombre de
calculs à la main. La conséquence de cette approximation sur l’interaction lacune-
lacune au voisinage de la dislocation, qui est attractive, doit certainement être
encore une fois de surestimer le temps de désancrage. Nous n’avons cependant
pas les moyens de quantifier l’effet de cette approximation sans effectuer vraiment
le calcul. La seule alternative que nous voyons serait d’utiliser un Monte Carlo
cinétique pour lequel le catalogue d’événements serait construit à la volée à partir
de l’atomistique, comme le permet par exemple le code k-ART [145], la théorie
élastique ne permettant pas de décrire précisément les processus au cœur de la
dislocation dans notre système (voir Chapitre 4 Fig. 4.13). Nous avons essayé
d’utiliser ce code pour réaliser nos simulations mais en deux mois d’essais le résultat
le plus poussé que nous avons réussi à obtenir est la migration d’une lacune dans le
voisinage de la dislocation. Cette méthode est idéale pour estimer de manière plus
précise le nombre et le type de barrières d’énergie étant donné que c’est l’algorithme
d’exploration du paysage d’énergie ART qui effectue la recherche. Sous réserve de
la précision de l’algorithme cela permet d’éviter de manquer certains mécanismes.
L’estimation du temps physique est alors meilleur mais le coût à payer en terme de
temps nécessaire pour exécuter le calcul est énorme dans notre cas d’étude. Nous
avons un système complexe contenant une dislocation, des surfaces, un amas, une
contrainte de cisaillement, cela donne beaucoup de degrés de liberté qui ralentissent
la recherche d’événements de k-ART [145]. C’est pourquoi nous avons été obligé
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de changer de stratégie et d’opter pour un algorithme moins précis mais plus
rapide qui nous permet avec un coût de temps de calcul raisonnable d’observer le
processus de désancrage.
Le dernier point à remarquer est que dans le cas de calculs simulant l’interac-
tion d’une dislocation et d’un unique amas, nous avons fixé le plan de glissement
de la dislocation à une hauteur correspondant au centre de l’amas. Cela corres-
pond par conséquent au cas le plus ancrant. La force d’ancrage varie en fonction
du nombre de lacunes cisaillées par la dislocation. Cette variation peut être déter-
minée par exemple par calcul de statique moléculaire. Nous avons fait uniquement
l’hypothèse dans la modélisation de l’interaction dislocation-amas que lorsque la
distance dislocation-coeur de l’amas est au-dessus de w = ru1 l’interaction devient
nulle et donc la force d’ancrage également. Entre les deux l’interaction est régit
par le potentiel W (X) = −A(X2 − w2)4/w8.
Ce modèle simple, s’affranchissant de la complexité atomistique, nous permet
d’estimer le temps moyen que met la dislocation à se désancrer de l’amas. Ce temps
dépend de la force appliquée fa, de la force d’ancrage fp, du rayon de l’amas et de
la température. Au cours du temps, la force d’ancrage des amas diminue du fait de
l’émission de lacunes de l’amas conduisant à la formation de crans (voir Fig. 5.6).
Lorsque la force d’ancrage s’équilibre avec la force appliquée sur l’amas, alors la
dislocation peut cisailler l’amas. Nous modéliserons alors l’évolution de ce temps
de désancrage par une fonction tD(fa, fp, r, T ).
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Cas d’une distribution d’amas : Nous venons de voir la méthode utilisée afin
de modéliser l’évolution de l’interaction dislocation-amas avec la température et
la contrainte dans le cas d’un seul amas. Nous aurions pu réutiliser cette démarche
pour simuler l’évolution en contrainte et en température d’une dislocation dans
une distribution d’amas. Cependant, par manque de temps nous n’avons pu réali-
ser ces calculs en Monte Carlo cinétique. Le nombre d’événements est très grand
pour des systèmes de grandes tailles représentatifs des échantillons expérimentaux,
ainsi la durée des calculs excède un mois. Cependant, nous avons tout de même pu
simuler le glissement assisté par la montée dans une concentration d’amas en effec-
tuant des hypothèses supplémentaires sur le calcul moyen du temps de désancrage.
En utilisant la fonction tD(fa, fp, r, T ) déterminée dans le cas d’un obstacle, nous
déterminons pour chaque amas le long de la ligne de dislocation ancrée le temps
tD associé au désancrage de cet amas. Lorsque la dislocation est ancrée sur une
distribution d’amas (voir Fig. 5.7) la force fa exercée sur un amas dont le centre
se situe en face du segment il et qui ancre la ligne, s’écrit à l’équilibre des forces :
fa = Γ(il+1 − il)− Γ(il − il−1) + τxzbui (5.8)
où Γ(il+1− il) est la force de tension de ligne induite par l’élément de dislocation à
gauche du centre de l’amas, Γ(il− il−1) est la force de tension de ligne induite par
l’élément de dislocation à droite du centre de l’amas et τxzbui est la force de Peach
et Koehler exercée sur le centre de l’amas. Notons que dans le cas d’un obstacle
fa = τxzbL où L est la longueur de ligne de la dislocation. Nous déterminons
alors pour chaque amas le long d’une configuration ancrée, le temps tD(fa, fp, r, T )
que mettrait la dislocation à franchir cet amas. Par exemple sur la configuration
représentée sur le schéma Fig. 5.7, chaque amas aurait un temps de désancrage
différent t1D = tD(f 1a , f 1p , r1, T ), t2D = tD(f 2a , f 2p , r2, T ) et t3D = tD(f 3a , f 3p , r3, T ), où :
tD(f
2
a , f
2
p , r
2, T ) < tD(f
1
a , f
1
p , r
1, T ) < tD(f
3
a , f
3
p , r
3, T ), (5.9)
avec f ia la force appliquée sur l’amas i et f ip la force d’ancrage de l’amas i. Ensuite,
nous sélectionnons l’amas de lacunes dont le temps de désancrage est le plus court,
l’amas 2 dans notre exemple. Nous simulons alors le passage de cet amas comme il
aurait eu lieu en Monte Carlo cinétique, par l’incrémentation du temps nécessaire
au désancrage de l’amas le moins ancrant (amas 2 sur la Fig. 5.7). Nous avons alors
fixé la force d’ancrage de l’amas 2, sur laquelle la dislocation se désancre à 0 pour
forcer le désancrage. Théoriquement, f 2p = fa, mais nous avons imposé f 2p = 0
qui produit la même conséquence physique mais qui est plus efficace pour des
raisons numériques. Pendant ce temps t2D, les autres amas ont également diminué
en force d’ancrage. Nous mettons alors à jour les forces d’ancrage correspondantes
en calculant les forces d’ancrage des amas au temps t2D. Dans notre exemple, nous
aurons f 1p = f 1p (t1D − t2D) et f 3p = f 3p (t3D − t2D).
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Fig. 5.7 – Schéma d’une ligne de dislocation ancrée sur trois amas de lacunes.
En connaissant la distance parcourue par la dislocation au cours du temps,
nous avons alors directement accès à la vitesse des dislocations.
P etit résumé du modèle
Nous avons construit un modèle de type ligne élastique couplé à un Monte
Carlo cinétique (k-ELM) sur réseau cfc rigide, permettant de simuler le glisse-
ment assisté par la montée. Ce modèle est paramétré à partir de nos données
atomistiques et tient compte du glissement thermo-activé ainsi que de l’aniso-
tropie de diffusion induit par le champ élastique de la dislocation. Ce modèle
permet de simuler l’interaction d’une dislocation et d’un amas. En effectuant
une étude sur de nombreuses contraintes, forces d’ancrage et températures,
nous pourrons alors modéliser le comportement du temps de désancrage par
une fonction tD(fa, fp, r, T ). Il sera alors possible d’évaluer le temps nécessaire
pour désancrer une ligne dans une distribution d’amas en connaissant pour
chaque amas la force exercée sur l’amas et la force d’ancrage. Par ce calcul
nous aurons accès directement à une estimation de la vitesse des dislocations.
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II Cas d’un seul amas de lacunes
Dans un premier temps, nous avons simulé l’interaction entre une dislocation
et un seul amas de lacunes avec le modèle k-ELM. Nous avons évalué le temps
nécessaire pour désancrer la ligne de dislocation, tD.
II.1 Prise en compte de l’ensemble de la distribution des
barrières de migration
Nous avons construit une boîte de simulation de taille 160b par 160b par 160b.
Pour ces calculs la température a été fixée à 400 K et le rayon de l’amas à 13 Å.
Nous avons alors étudié l’évolution du temps de désancrage avec la contrainte de
cisaillement appliquée τxz. Pour déterminer un temps moyen de désancrage nous
avons réalisé en moyenne 50 simulations de graines de générateurs différentes pour
obtenir une statistique correcte. Les barres d’erreurs de nos points de simulations
correspondent à l’écart type (voir Fig. 5.8).
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Fig. 5.8 – Temps de désancrage, tD, pour un amas de lacunes de 13 Å de rayon, à T =
400K et L = 160b en fonction de la contrainte de cisaillement, τxz. Nous avons comparé
les résultats obtenus en considérant une diffusion de la lacune isotrope au voisinage de la
dislocation en ne prenant qu’une seule barrière de migration (cas 2), par rapport au cas où
l’on tient compte de l’ensemble de la distribution déterminée par simulations atomiques
(cas 1).
Pour évaluer la nécessité de prendre en compte l’entièreté de la distribution
des barrières de migration pour la diffusion au voisinage du point d’ancrage, nous
avons appliqué la démarche suivante : Nous avons calculé le temps de désancrage
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en tenant compte de toutes les barrières déterminées par simulations atomiques.
Cela revient à tenir compte de l’anisotropie de diffusion et de la "pipe diffusion"
(cas 1 : ronds bleu sur la Fig. 5.8). Puis, nous avons refait le calcul dans les mêmes
conditions de température, contrainte et géométrique mais cette fois-ci en fixant la
barrière de migration de la lacune à celle obtenue dans un cristal parfait. Avec cette
considération, nous supposons que la diffusion de la lacune est isotrope quelque
soit sa position vis à vis de la dislocation. L’effet du champ élastique induit par la
dislocation ainsi que de la déformation locale du réseau autour de la configuration
ancrée est négligée (cas 2 : carrés violets sur la Fig. 5.8). Le temps tD obtenu en
considérant une diffusion isotrope est beaucoup plus grand que celui obtenu en
considérant l’entièreté des barrières, c’est à dire en considérant l’anisotropie de
diffusion et la "pipe diffusion". En effet, nous avons vu que l’anisotropie de diffu-
sion favorise des directions préférentielles pour la migration de la lacune selon le
processus de "pipe diffusion" lorsque la lacune appartient au plan de glissement,
et au mouvement de la lacune vers le plan de glissement de la dislocation lorsque
la lacune n’appartient pas au plan de glissement. Ces directions préférentielles de
migration correspondent à des barrières d’énergie inférieures à l’énergie de migra-
tion de la lacune dans le cristal parfait. La barrière étant plus basse, la probabilité
d’occurrence de l’événement est plus grande et le temps associé à cet événement
plus court. Par conséquent la diffusion des lacunes dans ces configurations est plus
rapide. Nous avons vu précédemment que la dislocation influence fortement la dif-
fusion des lacunes jusqu’à une portée de 60 Å environ (voir Chapitre 4 Fig. 4.20
à Fig. 4.28). Or la majorité des processus de diffusion que nous avons simulé s’ef-
fectue au voisinage de l’amas et de la dislocation, donc en dessous de cette portée
d’interaction. Cela veut dire que dans cette zone, les lacunes sont particulièrement
sensibles au champ de déformation induit par la dislocation et à la déformation
locale du réseau. C’est pourquoi nous trouvons une telle différence entre le calcul
anisotrope et isotrope. Nous pouvons donc conclure que dans le cas de processus
localisés au voisinage des dislocations, il est essentiel d’estimer de manière précise
les barrières d’énergie. Les calculs atomistiques sont un moyen pour y parvenir.
Nous pouvons faire le parallèle entre ces calculs et les expériences de T.E. Vo-
lin et R.W. Balluffi, qui avaient montré dans les années 1960 que la diffusion des
lacunes est beaucoup plus rapide au voisinage d’amas au contact de dislocations
en comparaison des processus de diffusion des lacunes au voisinage d’amas iso-
lés [49, 50]. Ils avaient mis en lumière l’effet des dislocations sur les processus de
diffusion des lacunes. Finalement, nos résultats montrent un bon accord avec ces
observations expérimentales. Un autre commentaire que l’on peut effectuer sur ces
résultats est que le temps de désancrage diminue avec la contrainte de cisaillement
appliquée τxz. Plus la contrainte est proche de la contrainte critique de passage plus
le temps de désancrage est court. La force d’ancrage, liée à la contrainte critique
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par l’expression fp = τcbL, diminue au cours du temps par l’effet du processus de
diffusion de lacunes. Ces lacunes participent à la formation de crans. Si la force
d’ancrage diminue, a fortiori la contrainte critique également et la probabilité de
désancrage par cisaillement, elle, augmente. Lorsque la force d’ancrage devient
compétitive par rapport à la force appliquée (c’est à dire une contrainte appliquée
proche de la contrainte critique), le processus de désancrage s’effectue par cisaille-
ment de l’amas par la dislocation crantée. Dans le cas d’amas lacunaires de taille
nanométrique, du fait de la diffusion accélérée au voisinage de cette configuration
ancrée provoquant la diminution de la force d’ancrage de l’amas au cours du temps,
la dislocation n’a pas besoin de monter sur toute sa longueur pour se désancrer.
II.2 Influence de la taille de l’amas de lacunes
Dans le but de modéliser l’évolution du temps de désancrage avec les caracté-
ristiques de l’amas, nous avons évalué la variation du temps de désancrage avec le
rayon de l’amas. Pour cela, nous avons fixé la température à 400K et la longueur
de ligne à 160b. Nous avons alors déterminé le temps de désancrage, en fonction
de la contrainte de cisaillement τxz et du rayon de l’amas r (voir Fig. 5.9).
1×10
-13
1×10
-12
1×10
-11
1×10
-10
1×10
-9
1×10
-8
1×10
-7
1×10
-6
1×10
-5
25 30 35 40 45 50 55 60
t d
(s
)
xz (MPa)
r = 9 Å
r = 11 Å
r = 13 Å
r = 19 Å
ﬁt
Fig. 5.9 – Temps de désancrage, tD, pour différents rayons r d’amas, à T = 400K et L =
160b, en fonction de la contrainte de cisaillement, τxz. Nous avons comparé les résultats
obtenus avec le modèle de k-ELM (symboles) par rapport à l’Equ. 5.10
Nos précédents calculs atomistiques avaient montré que la force d’ancrage de
l’amas augmente avec la taille de l’amas (voir Chapitre 3 Fig. 3.7) et par conséquent
il en est de même pour la contrainte critique. De plus, le temps de désancrage est
d’autant plus grand que la taille de l’amas est grande. Le temps de désancrage
et la contrainte critique évolue alors de manière croissante avec la taille (voir Fig.
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5.9). Nos calculs reproduisent bien une augmentation du temps de désancrage avec
la taille de l’amas. Nous avons modélisé nos résultats de simulations par une loi
analytique. La loi qui permet de reproduire au mieux nos résultats est de la forme :
tD = ν
−1h(r)g(T )
(
τ cxz(r, L)− τxz
τ cxz(r, L)
)3/4
(5.10)
avec
h(r) =
(r
b
)a1
exp
(
a2
(r
b
))
(5.11)
et
g(T ) = a3 exp
(
a4 + a5 lnT
kBT
)
. (5.12)
Un bon accord est obtenu entre le modèle et nos points de simulations avec a1 =
1, 55, a2 = 0, 37, a3 = 0.14, a4 = 0.4eV et a5 = 1.10−2.
L’unité de tD est en seconde, T est en kelvin et kB en eV/K. Il est tout a fait
possible de réécrire l’Equ. 5.10 en fonction de la force appliquée τxzbL et de la force
d’ancrage τ cxz(r, L)bL tel que :
tD = ν
−1h(r)g(T )
(
fp − fa
fp
)3/4
. (5.13)
Cette loi met en évidence que la variation du temps de désancrage avec la taille de
l’amas n’est pas uniquement dûe à la variation de la contrainte critique mais égale-
ment à une dépendance de la forme
(
r
b
)a1 exp (a2 ( rb)) exacerbant l’augmentation
du temps de désancrage avec le rayon de l’amas. Aucune considération physique
ne justifie l’allure de cette dépendance, hormis le bon accord quelle confère vis à
vis de nos résultats de simulations.
II.3 Influence de la distance inter-obstacle L
Pour vérifier l’influence de la contrainte critique sur le temps de désancrage
nous avons étudié l’évolution de tD avec la longueur de ligne de la dislocation.
On rappelle que :
τc(r) ' µ0b
2piL
[
ln
(
2r
b
)
+B
]
. (5.14)
où L est la longueur de ligne. Pour ces calculs, nous avons fixé la température à
400K et le rayon de l’amas à 13Å. La comparaison entre nos résultats de simu-
lations et l’Equ. 5.10 est tracée sur la Fig. 5.10. Nos résultats montrent que la
diminution du temps de désancrage avec l’augmentation de la longueur de ligne
peut être caractérisée uniquement par la diminution de la contrainte critique avec
l’augmentation de la longueur de ligne (voir Equ. 5.14). On retrouve encore une
fois le fait que plus la contrainte critique est faible plus le temps de désancrage est
court.
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Fig. 5.10 – Temps de désancrage, tD, pour un amas de rayon r =13Å, à T = 400K et pour
différentes longueur de ligne L, en fonction de la contrainte de cisaillement, τxz. Nous
avons comparé les résultats obtenus avec le modèle de k-ELM (symboles) par rapport à
l’Equ. 5.10
II.4 Influence de la température
Nous avons ensuite déterminé l’influence de la température sur le temps de
désancrage. Pour cela nous avons fixé le rayon de l’amas à 13Å et la longueur de
ligne à 160b.
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Fig. 5.11 – Temps de désancrage, tD, pour un amas de rayon r =13Å, L = 160b et pour
différentes températures, en fonction de la contrainte de cisaillement, τxz. Nous avons
comparé les résultats obtenus avec le modèle de k-ELM (symboles) par rapport à l’Equ.
5.10
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La comparaison entre nos résultats de simulations et l’Equ. 5.10 est tracée sur
la Fig. 5.11. Le modèle reproduit bien la diminution du temps de désancrage avec
la température. Plus la température est élevée plus les processus de diffusion et de
cisaillement à τ < τc sont accélérés.
P etit résumé : Cas d’un amas
Nous avons modélisé l’interaction d’une dislocation avec un amas de lacunes
en utilisant le modèle de k-ELM couplant un modèle de ligne élastique avec un
algorithme de Monte Carlo cinétique. En accord avec les expériences de T.E.
Volin et R.W. Balluffi, nos calculs ont montré une accélération des processus
de diffusion induite par la présence de la dislocation et du champ élastique
qu’elle génère. Nous avons mis en évidence la nécessité de décrire précisément
les processus de diffusion au voisinage des configurations ancrées. Ces calculs
nous ont permis d’accéder au temps de désancrage tD et à son évolution avec
la contrainte de cisaillement appliquée τxz, le rayon des amas r, la longueur
de ligne L et la température T . Nous avons pu modéliser l’évolution du temps
de désancrage tD par une loi empirique. Cette loi reproduit correctement nos
résultats de simulations.
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III Cas d’une concentration d’amas
Dans le but d’étudier le mode de propagation d’une dislocation dans une dis-
tribution d’amas en fonction de la contrainte appliquée et de la température, nous
avons construit une simulation dont la concentration d’amas est de 6,9.1022m−3
et le rayon des amas est de 25 Å(voir Fig. 5.12). Cela correspond aux valeurs dé-
terminées expérimentalement par Y. Dai et M. Victoria [41] dans le cuivre (voir
Chapitre 1). La dimension de la boîte de simulation est de 1000 b dans la direction
de la ligne de dislocation, notée i, 4000 b dans la direction de glissement, notée j
et 100 b dans la direction de montée, notée k.
Fig. 5.12 – Petite boîte de simulation de 500 b dans la direction de la ligne de dislocation,
notée i, 500 b dans la direction de glissement, notée j, et 100 b dans la direction de
montée, notée k. La concentration d’amas est de 6,9.1022m−3 et le rayon des amas est de
25 Å. Cette configuration correspond au temps t = 2,8.10−4 s, à T = 300 K et τxz = 25
MPa.
Dans ce modèle de ligne élastique, l’évolution de la force d’ancrage des amas
le long de la ligne de dislocation est régie au cours du temps par la loi :
fp(mζ) =
fa(mζ)
1− (νD(td(mζ)− tmind (mη))/h(r)/g(T ))4/3
(5.15)
où fa(mζ) est la force appliquée sur l’amas mζ , tmind (mη) correspond au temps
de désancrage de l’amas mη, ayant le temps de désancrage le plus court. L’amas
mζ peut être égale à l’amas mη. Cette équation dérive de nos résultats obtenus
avec le modèle k-ELM dans le cas d’un seul amas (voir Equ. 5.10). Connaissant
la distance parcourue par la dislocation au cours du temps, nous avons alors pu
déterminer la vitesse moyenne de la dislocation en fonction de la contrainte de
cisaillement appliquée, τxz, et de la température, T . Chaque calcul a été répété
50 fois pour obtenir une moyenne statistique. Sur la Fig. 5.13, les barres d’erreurs
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correspondent à l’écart type. La vitesse moyenne de la dislocation augmente avec la
contrainte appliquée. Plus la contrainte appliquée est importante plus la distance
entre configuration ancrée est grande. Cela conduit à une augmentation du libre
parcours moyen de la dislocation et donc de la vitesse de la dislocation. La vitesse
dépend également de la température. Nous avons vu précédemment que le temps
de désancrage est lié à la température (voir Fig. 5.11). Plus la température est
élevée, plus les processus de diffusion sont rapides. Cela facilite le désancrage qui
est étroitement lié au mécanisme de diffusion. Nos résultats de simulations peuvent
être modélisés par la loi suivante :
vdislo =
2pi
bln(R∞/rc)
η exp
(
− eact
kBT
)[
exp
(
vatτxz
kBT
)
− 1
]
, (5.16)
avec η = 4D0 et eact = 0.48eV deux paramètres ajustés. L’énergie d’activation
ajustée eact est très faible, comparée par exemple à l’énergie d’activation pour
l’auto diffusion (' 1.2 eV). Cela se comprend bien car la plupart des mécanismes
de diffusion dans nos simulations s’effectuent au voisinage de la dislocation là où
la "pipe diffusion" et l’interaction élastique induites par la dislocation sont les
plus forts. La loi ajustée que nous avons déterminée par ces simulations ressemble
à une loi de montée standard mais n’en est pas une (voir Chapitre 1). En effet,
nous n’avons pas de force de montée dans nos simulations (σxxbL) étant donné que
nous avons appliqué uniquement une contrainte de cisaillement de type τxz et de
plus l’énergie d’activation prend en compte la diffusion des lacunes au voisinage
de dislocation ancrée sur des amas. Les lacunes proviennent des amas eux-mêmes.
La dépendance de Equ. 5.16 avec la contrainte et la température est uniquement
valable pour une concentration d’amas de 6,9.1022m−3 et un rayon d’amas de
25 Å [41]. On peut s’attendre à ce que la vitesse de la dislocation diminue avec la
concentration d’amas et la force d’ancrage (via η et eact).
P etit résumé : Cas d’une concentration d’amas
Nous avons utilisé un modèle de ligne élastique pour simuler la propagation
d’une dislocation soumise à une force de Peach et Koehler dans une distribu-
tion d’amas. Le processus de désancrage est décrit avec plus de finesse que le
modèle utilisé dans le Chapitre 3 pour déterminer la distance moyenne entre
configurations ancrées et la distance moyenne entre amas le long de la ligne de
dislocation. Nous prenons cette fois-ci en compte l’évolution de la force d’an-
crage des amas le long de la ligne au cours du temps. Nous avons modélisé
l’évolution de cette vitesse en fonction de la contrainte appliquée et de la tem-
pérature pour une concentration d’amas de 6,9.1022m−3 et un rayon d’amas
de 25 Å. Ces valeurs correspondent aux valeurs mesurées par Y. Dai et M.
Victoria dans le cuivre [41].
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Fig. 5.13 – Vitesse d’une dislocation traversant une distribution d’amas de 6,9.1022m−3
de rayon 25 Å, en fonction de la contrainte de cisaillement τxz et de la température T .
Nos points de simulations (symboles) sont comparés à l’Equ. 5.16. Nous n’avons pas vu
d’effet de la longueur de ligne de la dislocation, L, sur vdislo.
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C onclusion du chapitre 5
Nous avons amélioré notre compréhension du processus de désancrage de la
dislocation des amas de lacunes. Pour cela nous avons modélisé l’interaction
d’une dislocation avec un amas de lacunes en utilisant le modèle de k-ELM,
couplant un modèle de ligne élastique avec un algorithme de Monte Carlo
cinétique. En accord avec les expériences de T.E. Volin et R.W. Balluffi, nos
calculs ont montré une accélération des processus de diffusion induite par la
présence de la dislocation et du champ élastique qu’elle génère. Nous avons
mis en évidence la nécessité de décrire précisément les processus de diffusion
au voisinage des configurations ancrées. Ces calculs nous ont permis d’accéder
au temps de désancrage, tD, et à son évolution avec la contrainte de cisaillement
appliquée τxz, le rayon des amas r, la longueur de ligne L et la température
T . Nous avons pu modéliser l’évolution du temps de désancrage tD par une
loi empirique. Cette loi reproduit correctement nos résultats de simulations et
peut être exprimée en fonction de la force appliquée et de la force d’ancrage.
Par manque de temps nous n’avons pas pu utilisé le code k-ELM pour simuler
l’interaction d’une dislocation avec une distribution d’amas. À la place, nous
avons utilisé un modèle de ligne élastique. Le processus de désancrage est
cependant décrit avec plus de finesse que le modèle que nous avons utilisé
dans le Chapitre 3 pour déterminer la distance moyenne entre configurations
ancrées et la distance moyenne entre amas le long de la ligne de dislocation.
L’évolution de la force d’ancrage des amas le long de la ligne au cours du
temps est calculée à partir de nos précédentes simulations k-ELM. Connaissant
la distance parcourue par la dislocation au cours du temps, nous avons alors
déterminé la vitesse moyenne de la dislocation. Nous avons modélisé l’évolution
de cette vitesse en fonction de la contrainte appliquée et de la température
pour une concentration d’amas de 6,9.1022m−3 et un rayon d’amas de 25 Å.
Ces valeurs correspondent aux valeurs mesurées par Y. Dai et M. Victoria dans
le cuivre [41].
Chapitre 6
Rôle des amas de lacunes dans le
fluage thermique ?
L e fluage thermique fait l’objet d’une littérature très riche [33, 190–192]. Un
grand nombre de modèles ont été développés pour essayé de comprendre les mé-
canismes clés agissant sur la déformation en fluage. Certains modèles supposent
que la vitesse de fluage est contrôlée uniquement par la diffusion, sans rôle par-
ticulier prêté aux dislocations. C’est le cas notamment de C. Herring [193] qui
stipule que la diffusion des lacunes en volume contrôle le fluage ou encore de R.L.
Coble [194] qui tient compte des joints de grains dans les processus de diffusion.
Cependant, le fait que le fluage soit contrôlé uniquement par la diffusion est une
hypothèse très controversée. Par exemple, B. Burton [195] a démontré l’invalidité
du modèle de Nabarro-Herring [193] dans l’aluminium et J.P. Poirier [196] met
en lumière le fait que la diffusion a bien un rôle à jouer mais plutôt via le mé-
canisme de montée de dislocations de type coin. Le point de vue de J.P. Poirier
est supporté par J. Weertman dans son modèle de montée [133] mais également
par d’autres auteurs [102, 197–199]. L’effet des dislocations de type vis a égale-
ment été approfondi par divers travaux, comme par exemple l’étude de l’impact
du glissement de dislocations vis crantées sur le fluage effectuée par C.R. Barrett et
W.D. Nix [200] ou bien encore l’effet du glissement dévié [201,202]. La microstruc-
ture particulière du fluage stationnaire est composée de sous-joints de dislocations
et de réseaux de Franck, ce qui a été mis en évidence expérimentalement par
D. Caillard et al. [26, 104, 105]. Cette microstructure complexe semble également
avoir un rôle à jouer au cours du fluage. Cet effet a notamment été étudié par
W. Blum [102, 103] qui a mis en évidence l’impact des sous-joints sur la vitesse
de déformation ou encore par H.E. Evans et al. [203]. La multiplicité des modèles
existants dont les hypothèses effectuées sont très différentes d’un auteur à l’autre
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montre la complexité du fluage dont les mécanismes fondamentaux restent encore
à ce jour obscurs. De nombreux mécanismes peuvent agir en parallèle au cours
du fluage. Un stage précédent la thèse nous avait permis de confronter certains
de ces modèles aux résultats expérimentaux (voir Annexe E). Nous avons montré
que les modèles testés ne permettent pas d’expliquer l’évolution de la vitesse de
déformation de fluage en fonction de la contrainte (voir Annexe E).
La motivation initiale de ce travail de thèse était d’évaluer l’importance des
amas de lacunes et du durcissement qu’ils induisent sur la déformation en fluage.
L’existence d’amas de lacunes en fluage est cependant sujet à controverse étant
donné qu’aucune mesure expérimentale confirmant l’existence de ces amas n’a été
effectué dans le cas du fluage. Ces amas ont certes été observés et caractérisés dans
le cas d’expériences de déformation [34–38, 41], mais pour l’instant la formation
de ces amas reste floue. Les travaux de simulations de H. Wang et al. [108–112],
J. Schiøtz et al. [113] et S. Brinckmann et al. [114] ont montré via des calculs de
dynamique moléculaire que des lacunes peuvent se former suite à l’annihilation de
dislocations de type coin (voir Chapitre 1). Cependant, ce mécanisme ne se produit
que lorsque la distance entre les plans de glissements des dislocations interagissant
entre elles est inférieure à quelques distances interatomiques [114, 115]. Ce méca-
nisme n’est donc envisageable que dans le cas de très fortes densités de dislocations.
D’autres pistes existent et mettent en avant le processus d’émission de lacunes
de dislocations crantées alimentant les amas [121, 122] (voir Chapitre 1). Encore
une fois ce processus semble fortement dépendant de la densité de dislocations et
est observé surtout dans le cas de fortes déformations [118]. D’autres expériences
ont également mis en évidence la diminution en taille des amas avec la tempé-
rature [39, 49, 50]. L’hypothèse faite au cours du stage préparatoire à cette thèse
était d’une part que des amas de lacunes pouvaient se former au cours du fluage et
d’autre part que le nombre d’amas formés au cours de la déformation compensait
le nombre d’amas s’annihilant avec la température. Il est cependant indéniable
qu’une étude poussée sur l’origine des amas et leur évolution en contrainte et en
température mériterait d’être menée pour clarifier ces différentes hypothèses. Cette
étude serait également multi-échelle car elle devrait tenir compte des crans formés
par l’interaction entre dislocations, en addition de ceux formés lors de l’interaction
dislocation-amas, mis en évidence au Chapitre 5.
En admettant l’existence de ces amas de lacunes au cours du fluage, dont la
taille est fixée par rapport aux expériences en déformation, nous avons réalisé un
premier travail exploratoire [55]. Les hypothèses de base sont les suivantes :
(i) Les amas formés au cours de la déformation freinent la propagation des dislo-
cations. Nous avons quantifié la force d’ancrage et la contrainte critique des amas
en fonction de leur taille en statique moléculaire (voir Chapitre 3). La théorie
de BKS ajustée sur ces résultats atomistiques est ensuite utilisée pour
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déterminer une force d’ancrage pour des amas de taille nanométrique.
(ii) Le mécanisme de franchissement est supposé être le glissement assisté par
la montée.
(iii) Le processus de désancrage est supposé uniforme sur toute la ligne. Nous
avons utilisé un modèle de ligne élastique pour déterminer la distance moyenne
entre configurations ancrées (voir Chapitre 3). Nous avons effectué l’hypothèse
forte que la ligne allait se désancrer de manière homogène sur toute sa longueur
et qu’elle allait glisser de nouveau jusqu’à la prochaine configuration ancrante. Le
temps de désancrage est alors supposé être le temps nécessaire pour
que la ligne surmonte l’amas par montée avec tD = r/vclimb, où vclimb est la
vitesse de montée issue du modèle standard de J.P. Hirth et J. Lothe [72–74] (voir
Chapitre 1, Annexe A).
(iv) La vitesse des dislocations est estimée comme étant la distance moyenne
entre configurations ancrées sur le temps nécessaire pour que la ligne de disloca-
tion monte. Le temps de vol de la dislocation entre deux configurations ancrées est
supposé négligeable. Le fait de prendre une distance moyenne entre configurations
ancrées revient à considérer une répartition uniforme d’amas.
(v) La concentration d’amas est ajustée pour reproduire l’expérience (voir Fig.
6.1). Nous avons pris la liberté d’ajuster cette concentration en fonction du type
de déformation (expériences de traction ou de fluage). Expérimentalement, il a
été observé que la concentration d’amas dépend de la déformation imposée [41]
(voir Chapitre 1). Les valeurs de concentration que l’on a ajustées sont de
l’ordre de grandeur des concentrations expérimentalement mesurées. De
plus, nous retrouvons bien le fait que la concentration d’amas augmente avec la
déformation (voir Fig. 6.1). Les expériences de fluage sont effectuées à plus faibles
déformations que celles de traction.
Finalement nous arrivons à une expression de la vitesse de déformation de la forme :
˙ =
1
2
ρ
d¯(τxz, fp(r), c)
r
2piDbulk
log(R∞/rc)
[
exp
(
Vatσ
kBT
)
− 1
]
. (6.1)
La comparaison entre ce modèle et les résultats expérimentaux de fluage dans
l’aluminium est excellente (voir Fig. 6.1). Ce modèle est capable de reproduire
le changement de pente observé expérimentalement et par conséquent permet de
reproduire l’évolution de la vitesse de déformation en fonction de la contrainte.
La bonne reproductibilité de ce changement de pente est essentiellement due au
paramètre d¯(τxz, fp(r), c), qui est la distance moyenne entre configurations ancrées,
déterminée statistiquement par le modèle de ligne élastique (voir Chapitre 3).
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Fig. 6.1 – Comparaison entre les prédictions théoriques (Equ. 6.1) (lignes) et les résultats
expérimentaux (symboles) dans Al : pour des tests de déformation en traction [204] et en
fluage [178–181]. La concentration d’obstacles dans la théorie est ajustée pour reproduire
la déformation expérimentale. Les symboles sont colorés en fonction de la température
correspondant expérimentalement. Le code couleur est reporté sur le côté droit de la
figure.
Cette comparaison, satisfaisante malgré le nombre d’approximations effectuées,
nous a poussé à raffiner le modèle et à réduire le nombre d’hypothèses. Dans un
premier temps nous avons voulu améliorer notre compréhension du processus de
désancrage par montée qui n’est pas précisément décrit dans notre modèle. Cela
correspond à l’hypothèse (iii). Le modèle utilisé dérive de la formulation de Hirth
et Loth (voir Chapitre 1, Annexe A),
vclimb =
2piDbulk(e
σxxvat
kBT − 1)
bln(R∞/rc)
, (6.2)
dont les hypothèses de base sont : (a) les processus de diffusion de défauts ponctuels
gouvernent le mécanisme de montée, (b) la concentration de lacunes au voisinage
de la dislocation est maintenue à l’équilibre, (c) la dislocation est saturée en crans.
Cette équation décrit le processus de montée d’une dislocation droite. Or, dans
notre problème, la dislocation n’est pas droite mais est ancrée sur des amas la-
cunaires. On peut donc s’attendre à ce que l’interaction entre la dislocation et
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les amas intervienne sur le processus de montée. À l’époque, nous n’avions pas
connaissance des expériences de T.E. Volin et R.W. Balluffi explicitant que la
diffusion anisotrope est beaucoup plus rapide au voisinage d’amas au contact de
dislocations que la diffusion isotrope au voisinage d’amas isolés [49, 50]. Ces ex-
périences indiquent clairement l’importance de l’interaction dislocation-amas sur
les processus de diffusion et par conséquent sur la montée (voir Chapitre 1). Pour
étudier cela, nous avons regardé à l’échelle atomique les processus de diffusion au
voisinage des points d’ancrage en déterminant mécanisme après mécanisme la va-
leur des barrières d’énergie et des énergies d’interaction. Pour étudier l’évolution
du système au cours du temps en fonction de la contrainte appliquée et de la tem-
pérature nous avons mis en place un modèle couplé ligne élastique - Monte Carlo
cinétique (k-ELM). Ces simulations ont permis d’éclaircir notre compréhension de
ce processus de désancrage et nous avons montré qu’il n’est pas nécessaire à la
ligne de monter sur toute sa longueur pour se désancrer mais qu’un double cran
suffit. Au cours du temps, la force d’ancrage des amas diminue du fait du proces-
sus d’émission de lacunes des amas qui est très favorable (0,11 eV pour les lacunes
émises directement vers le cœur des dislocations). Ces lacunes vont ensuite diffu-
ser rapidement pour former des crans ou simplement diffuser le long de la ligne
de dislocation. Lorsque la force appliquée devient compétitive vis-à-vis de la force
d’ancrage alors la dislocation se désancre. Nous avons alors obtenu une estimation
du temps que met une ligne de dislocation à se désancrer d’un amas de lacunes.
Nous obtenons pour cette étude un bon accord avec les expériences de T.E. Volin
et R.W. Balluffi [49,50] et avons trouvé une énergie de migration de la lacune par
"pipe diffusion" en accord avec la valeur estimée par H. Ogi et al. [132]. Ces simu-
lations ont donc permis d’améliorer l’hypothèse (iii) et de confirmer l’hypothèse
(ii). Nous pouvons alors estimer de nouveau une vitesse de déformation en tenant
compte de cette amélioration de notre modèle (hypothèse (iii)) :
˙ =
1
2
ρ
d¯(τxz, fp(r), c)
td(L¯, τc, τxz)
b. (6.3)
avec
tD = ν
−1h(r)g(T )
(
τ cxz(r, L)− τxz
τ cxz(r, L)
)3/4
. (6.4)
Ce modèle, plus précis que l’Equ. 6.1, contient encore deux hypothèses fortes,
notamment l’hypothèse (iv). Dans ce modèle nous utilisons une distance entre
configurations ancrées moyenne, d¯ déterminée par le modèle de ligne élastique
(voir Chapitre 3). Il en va de même pour la distance entre amas le long de la ligne
de dislocation, L¯. Cela revient à dire que la propagation d’une dislocation dans une
distribution homogène d’amas peut en moyenne être décrite par une distribution
d’amas répartis régulièrement dans le cristal. De plus, dans le modèle de ligne
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élastique utilisé pour obtenir ces paramètres, le processus de désancrage n’est pas
proprement réalisé (voir Chapitre 3). Nous avons supposé que la ligne allait se
désancrer de manière homogène sur toute sa longueur et qu’elle allait glisser de
nouveau jusqu’à la prochaine configuration ancrante. Cela signifie que lorsque la
ligne de dislocation rencontre une configuration ancrée, nous annulons les forces
d’ancrage de l’ensemble des obstacles le long de la ligne pour que la dislocation se
désancre. La concentration d’amas cette fois-ci est fixée à la valeur expérimentale
mesurée par Y. Dai et M. Victoria de 6,9.1022m−3 [41] déterminée pour de fortes
déformations dans le cuivre.
Fig. 6.2 – Comparaison entre les prédictions théoriques (Equ. 6.3) (lignes) et les résultats
expérimentaux (symboles) dans Al en fluage [178–181]. Les symboles sont colorés en
fonction de la température correspondant expérimentalement. Le code couleur est reporté
sur le côté droit de la figure.
La comparaison effectuée avec les expériences n’est cette fois-ci plus satisfai-
sante. Les prédictions de vitesse de déformation obtenues par l’Equ. 6.3 sont très
au-dessus des résultats expérimentaux (voir Fig. 6.2). Contrairement au modèle
précédent cette fois-ci nous prenons plus précisément en compte l’accélération des
processus de diffusion et de désancrage induit par l’interaction dislocation-amas.
Nous avons montré que la ligne n’avait pas besoin de monter sur une hauteur cor-
respondant à la taille de l’amas et sur toute sa longueur pour se désancrer. Nous
retrouvons l’allure de courbe observée expérimentalement étant donné que cela est
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induit de notre estimation moyenne de la distance entre configurations ancrées [55].
Un autre point à remarquer est que les résultats expérimentaux sont normalisés
par le coefficient d’auto-diffusion. Cela signifie que l’on suppose que la dépendance
en température de la vitesse de déformation par rapport à la contrainte appliquée
est essentiellement due aux processus de diffusion dans le cristal parfait avec la
température. Or, nous avons montré que la diffusion au voisinage des configura-
tions ancrées était différente de celle se produisant dans le cristal parfait. En effet,
en plus d’être anisotropes les processus de diffusion sont plus rapides au voisinage
des dislocations. Par conséquent, si l’on tient compte de ces processus, la vitesse
de déformation issue de nos simulations (voir Equ. 6.3) et normalisée par le coeffi-
cient d’auto-diffusion n’est pas indépendante de la température. Nous obtenons une
courbe par température (voir Fig. 6.2). Expérimentalement, à haute température,
tous les points semblent tomber sur une unique courbe. L’écart entre les différentes
courbes, issues de l’Equ. 6.3 et déterminées pour les hautes températures (couleur
jaune-orange sur l’échelle de température sur la Fig. 6.2) est relativement faible.
Cela reste donc relativement cohérent vis-à-vis de l’expérience. À basse tempéra-
ture, le fait que tous les résultats expérimentaux tombent sur une unique courbe
est un peu moins flagrant (voir les points noirs par rapport aux points violets et
aux points jaunes sur la Fig. 6.2). Ce fait est reproduit qualitativement par l’Equ.
6.3. Il est cependant difficile de dire si cela est fortuit ou si cela est dû au fait que
l’anisotropie de diffusion est un processus dominant à basse contrainte.
Pour vérifier l’hypothèse (iv) nous avons ensuite construit un modèle de ligne
élastique permettant de décrire l’interaction d’une dislocation avec une distribution
d’amas de lacunes plus complet que celui utilisé pour déterminer d¯ et L¯. Dans ce
modèle de ligne élastique le processus de désancrage est décrit plus précisément
(voir Chapitre 5). Nous calculons la diminution de force d’ancrage des amas le long
de la ligne de dislocation au cours du temps. Nous ne forçons pas le désancrage
comme dans le modèle précédent (voir Chapitre 3). La ligne se désancre lorsque
la force de Peach et Koehler appliquée devient supérieure ou égale aux forces
d’ancrages s’exerçant sur la dislocation. Nous estimons alors directement la vitesse
des dislocations vdislo (voir Chapitre 5). Ce modèle s’écrit alors :
˙ =
1
2
ρvdislob. (6.5)
avec
vdislo =
2pi
bln(R∞/rc)
η exp
(
− eact
kBT
)[
exp
(
vatτxz
kBT
)
− 1
]
, (6.6)
avec η = 4D0 et eact = 0.48eV deux paramètres ajustés. L’énergie d’activation ajus-
tée eact est très faible, comparée par exemple à l’énergie d’activation pour l’auto
diffusion ('1.2 eV). Cela se comprend bien car la plupart des mécanismes de diffu-
sion dans nos simulations s’effectuent au voisinage de la dislocation là où la "pipe
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diffusion" et l’interaction élastique induite par la dislocation sont les plus forts. La
comparaison de l’Equ. 6.5 et les expériences de fluage est tracée sur la Fig. 6.3. La
première remarque que l’on peut effectuer sur ces résultats est que cette fois-ci le
changement de pente entre les basses et hautes contraintes n’est plus reproduit par
le modèle. Ce changement de pente était essentiellement du à l’évolution de la dis-
tance moyenne entre configurations ancrées, d¯, avec la contrainte (voir Chapitre 3).
En améliorant la description du processus de désancrage et en déterminant direc-
tement la vitesse de la dislocation sans passer par une distance moyenne, la pente
en contrainte est plus faible. La valeur de la pente de τxz est proche de trois, avec
une dépendance en τxz provenant du développement limité de
[
exp
(
vatτxz
kBT
)
− 1
]
et une dépendance en τ 2xz provenant de l’équation de Taylor utilisée pour décrire
l’évolution de la densité de dislocations en contrainte. On remarque également que
l’Equ. 6.5 est plus proche des résultats expérimentaux que l’Equ. 6.3 mais demeure
plusieurs ordre de grandeur au dessus des points expérimentaux aux températures
élevées (basses contraintes).
Fig. 6.3 – Comparaison entre les prédictions théoriques (Equ. 6.5) (lignes) et les résultats
expérimentaux (symboles) dans Al en fluage [178–181]. Les symboles sont colorés en
fonction de la température correspondant expérimentalement. Le code couleur est reporté
sur le côté droit de la figure.
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C onclusion du chapitre 6
Quel est le rôle des amas de lacunes sur le fluage thermique ? Pour répondre
à cette question qui est à l’origine de ces travaux nous avons tout d’abord
employé une approche très simpliste que nous avons peu à peu tenté d’amélio-
rer au cours de ces trois ans de thèse. La réponse à cette question dans l’état
actuel de nos recherches serait plutôt négative même si plusieurs doutes sub-
sistent. Dans un premier temps, il faut rappeler que les mécanismes induisant
la formation d’amas au cours de la déformation sont encore peu compris. Un
gros effort de recherche nécessite d’être investi pour répondre à cette ques-
tion. Sans l’estimation précise de la taille et de la concentration d’amas en
fluage, il est difficile de conclure avec certitude sur le rôle réel de ces amas sur
le fluage. Cependant, avec les éléments actuels nous pouvons supposer que la
concentration d’amas doit certainement être faible. Si elle n’est pas de l’ordre
de grandeur de la concentration d’amas observée à plus fortes déformations,
elle est très certainement inférieure à cette valeur. Or, en prenant des valeurs
de concentrations observées dans le cuivre à plus fortes déformations que le
fluage, nous observons déjà une surestimation de la vitesse de déformation qui
serait accrue dans le cas de plus faibles concentrations. Le dernier point que
nous n’avons pas encore abordé explicitement est la validité de la loi BKS
pour décrire l’évolution de la force d’ancrage avec le rayon de l’amas. Il est
vrai que nous avons ajusté cette lois vis-à-vis de nos résultats de simulations
atomistiques. Cependant, ces derniers ont été effectués dans le cas d’amas de
quelques angströms de rayon seulement. Une extrapolation de cette loi a dû
être réalisée pour estimer la force d’ancrage pour des amas de taille nanomé-
trique. Cette extrapolation est encore une hypothèse forte qu’il reste à vérifier.
L’influence de la force d’ancrage vis-à-vis du rayon de l’amas est au cœur du
mécanisme et a un rôle énorme à jouer sur l’estimation de la vitesse de défor-
mation. En conclusion, toutes les approximations effectuées et les raffinements
qui ont suivis ont permis de mieux comprendre les processus de désancrage
d’une ligne de dislocation épinglée sur des d’amas de lacunes en fonction de la
contrainte appliquée et de la température. Cette étude a permis d’apporter des
éléments de réponse à la question du rôle des amas sur la déformation en fluage.
Nos résultats nous amènent à penser que le durcissement induit par les amas
ne semble pas être le mécanisme prédominant dans la déformation en fluage.
Nous rappelons que pour avoir un modèle plus complet il serait également né-
cessaire d’améliorer la description du rôle de la microstructure (sous-joints de
dislocations, joints de grains...) et du comportement collectif des dislocations
qui n’ont pas été abordé dans cette étude, effectuée essentiellement à l’échelle
atomique.

Conclusion générale
L ’objectif de cette thèse en simulation numérique était d’étudier l’interaction
dislocation-amas en tenant compte des processus de diffusion et de discuter du
rôle durcissant éventuel de ces amas sur le fluage thermique. Nous avons pour cela
développé un modèle multi-échelle qui nous a permis de simuler la propagation
d’une dislocation dans une distribution d’amas sous contrainte mais également en
température et en tenant compte des processus de diffusion au cours du temps.
¶ La première étude que nous avons effectuée en statique moléculaire, a permis
d’évaluer la force d’ancrage des amas en fonction de leur taille (voir Fig. 6.4).
Fig. 6.4 – Schéma du processus de désancrage en glissement.
L’énergie et l’enthalpie d’activation ont également été déterminées pour diffé-
rentes tailles d’amas. Nous avons modélisé ces résultats de simulation par la théorie
mise en place par D.J. Bacon, U.F. Kocks et R.O. Scattergood [45, 126, 127] en
ajustant un paramètre. Cette théorie validée pour des rayons d’amas de l’ordre
de quelques angströms, est ensuite appliquée pour évaluer les forces d’ancrage
et enthalpies d’activation d’amas de tailles nanométriques, plus difficilement at-
teignables par nos simulations. Lorsque la force appliquée sur la dislocation est
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supérieure à la force d’ancrage de l’amas, la dislocation n’est pas ancrée et ci-
saille l’amas de lacunes. En revanche, lorsque la force appliquée fa est inférieure
à la force d’ancrage fp, la dislocation est ancrée et la probabilité par unité de
temps de se désancrer de l’obstacle simplement par activation thermique est alors
νD exp (−∆Hact/kBT ).
· En appliquant un modèle de ligne élastique à deux dimensions, nous avons
pu étudier le glissement d’une dislocation dans une concentration d’amas (voir
Fig. 6.5). Ce modèle de ligne élastique nous a permis d’accéder à la distance
moyenne entre configurations ancrées. Cette distance, d¯, dépend notamment de
la concentration d’obstacles, de leur taille et de la contrainte de cisaillement. Nous
avons également déterminé statistiquement, en utilisant le modèle ELM, L¯, la dis-
tance moyenne inter-obstacles le long de la ligne de dislocation en fonction de la
contrainte et la concentration.
Fig. 6.5 – Schéma du modèle de ligne élastique.
Nous avons ensuite estimé le temps nécessaire pour que la dislocation se désancre
par glissement. Ce dernier dépend notamment de la contrainte de cisaillement
appliquée τxz, de la contrainte critique τc(r, L¯(τxz, c)) et de la température T .
Nos résultats montrent que le temps de désancrage devient très grand dès que
τxz < τc(r, L¯(τxz, c)). Finalement, nous avons utilisé le modèle d’Orowan pour
quantifier l’effet du glissement thermo-activé sur la vitesse de déformation. Les vi-
tesses de déformation deviennent extrêmement faibles lorsque τxz < τc(r, L¯(τxz, c))
mais sont raisonnables à τxz ' τc(r, L¯(τxz, c)). Lorsque la contrainte appliquée est
supérieure à la contrainte critique, le glissement est le mécanisme prédominant.
En revanche, lorsque τxz < τc(r, L¯(τxz, c)) d’autres mécanismes de propagation de
dislocation deviennent compétitifs par rapport au glissement.
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¸ Les mécanismes qui entrent en compétition avec le glissement lorsque τxz <
τc(r, L¯(τxz, c)), sont les mécanismes liés à la diffusion des lacunes (voir Fig. 6.6).
Fig. 6.6 – Schéma des processus de diffusion au voisinage d’une dislocation ancrée sur un
amas. Nous avons mis en avant les événements les plus favorables par une police rouge.
Notre étude en statique moléculaire sur la diffusion au voisinage des configu-
rations ancrées a montré qu’il y a une forte anisotropie de diffusion induite par la
présence de la dislocation. En accord avec les résultats expérimentaux [27, 49, 50]
nous avons estimé que les lacunes, émises principalement depuis les amas de la-
cunes, migrent préférentiellement vers le cœur de la dislocation. Les crans sont des
sources de lacunes beaucoup moins favorables que les amas mais constituent des
puits parfaits de lacunes. Une fois émises, les lacunes vont interagir avec la disloca-
tion. L’interaction est complexe et ne peut être reproduite par la théorie élastique
standard. Les positions les plus favorables d’une lacune se situent dans le cœur des
partielles de Shockley et plus précisément au niveau du point d’ancrage, lorsque
la dislocation est ancrée sur un amas. Lorsqu’une lacune est présente dans le cœur
d’une partielle, il est plus favorable à une deuxième lacune de se placer dans son
voisinage. Ce résultat est un premier élément pour indiquer la stabilité d’un re-
groupement de lacunes dans le cœur de la dislocation pouvant mener à terme à la
formation d’un cran. Pour appuyer cette hypothèse, d’autres calculs d’énergies ont
été réalisés et ont montré que les crans s’initiaient à l’interface dislocation amas.
En tenant compte de ces résultats, nous concluons que la germination des crans
s’effectue probablement au voisinage de l’amas, par absorption de lacunes dans le
cœur des partielles de Shockley. Nous avons également montré qu’il y a une forte
anisotropie de diffusion au voisinage de la dislocation, favorisant le mécanisme de
"pipe diffusion". Nos calculs sont en accord avec les observations expérimentales de
H. Ogi et al. [132]. L’énergie d’activation calculée pour ce processus est en accord
avec les valeurs mesurées expérimentalement. La diffusion au voisinage du point
d’ancrage est plus rapide que dans le cristal parfait.
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¹ Nous avons ensuite modélisé l’interaction d’une dislocation avec un amas
de lacunes au cours du temps en fonction de la contrainte appliquée et de la
température. Pour cela nous avons utilisé un modèle k-ELM, couplant un modèle
de ligne élastique avec un algorithme de Monte Carlo cinétique (voir Fig. 6.7). En
accord avec les expériences de T.E. Volin et R.W. Balluffi, nos calculs ont montré
une accélération des processus de diffusion induite par la présence de la dislocation
et du champ élastique qu’elle génère. Nous avons mis en évidence la nécessité
de décrire précisément les processus de diffusion au voisinage des configurations
ancrées. Ces calculs ont permis d’accéder au temps de désancrage, tD, et à son
évolution avec la contrainte de cisaillement appliquée τxz, le rayon des amas r, la
longueur de ligne L et la température T .
Fig. 6.7 – Exemple de simulation effectuée avec le modèle k-ELM montrant l’anisotropie
de diffusion.
º Nous avons ensuite déterminé la vitesse moyenne d’une dislocation dans
une distribution d’amas en utilisant un modèle de ligne élastique (voir Fig. 6.8).
L’évolution de la force d’ancrage des amas le long de la ligne au cours du temps
est calculée à partir de nos précédentes simulations k-ELM. Nous avons modélisé
l’évolution de cette vitesse en fonction de la contrainte appliquée et de la tem-
pérature pour une concentration d’amas de 6,9.1022m−3 et un rayon d’amas de
25Å.
» Cette étude nous a permis d’apporter des éléments de réponse à la question
du rôle des amas sur la déformation en fluage. Nos résultats nous amènent à
penser que le durcissement induit par les amas ne semble pas être le mécanisme
prédominant dans la déformation en fluage.
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Fig. 6.8 – Exemple d’une boîte de simulation construite avec le modèle de ligne élastique
à t = 2,8.10−4 s, à T = 300 K et τxz = 25 MPa.
Nous avons montré qu’à basses contraintes la prise en compte des processus de
diffusion au voisinage des configurations ancrées est cruciale. Elle doit être prise
en compte car elle accélère le désancrage de la dislocation des amas, ces derniers
évoluant fortement et rapidement lorsqu’ils sont au contact de la dislocation. Nous
avons étudié précisément le cas d’amas de type sphérique mais cette méthodolo-
gie pourrait s’appliquer à d’autres type d’amas de lacunes (qu’ils soient formés
par traitement thermique, par déformation ou bien par irradiation) et pourrait
s’étendre à d’autres matériaux.
Perspectives
Dans l’ordre des priorités, la première piste que nous souhaiterions creuser se-
rait l’amélioration de la compréhension des mécanismes induisant la formation des
amas lacunaires. Ainsi nous pourrions obtenir une simulation complète modélisant
à la fois la formation des amas au cours du temps ainsi que la propagation des
dislocations dans cette distribution d’amas.
Le second point, certainement le point le plus accessible, serait d’effectuer
des calculs de vitesse des dislocations pour des tailles d’amas variées et plusieurs
concentrations.
Le troisième point, serait de s’assurer de la validité de la loi BKS aux tailles
d’amas nanométriques. Il serait également intéressant d’améliorer notre modèle de
ligne élastique, notamment le potentiel d’interaction dislocation-amas.
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Le quatrième point, serait d’améliorer notre modèle k-ELM en essayant d’in-
tégrer par exemple l’interaction lacune-lacune pour observer l’influence de cette
interaction sur le temps de désancrage. Cela nécessite une étude conséquente au
préalable en statique moléculaire pour quantifier l’évolution des barrières de mi-
gration des lacunes en fonction de la distance (lacune-lacune) et de la distance
((lacune-lacune)-dislocation).
Un autre point est que dans nos simulations Monte Carlo nous n’avons pas
étudié l’effet des surfaces sur la diffusion des lacunes. Cela est cependant crucial
pour effectuer une comparaison plus juste aux expériences de T.E. Volin et R.W.
Balluffi. Dans nos simulations les dislocations ne sont pas liées aux surfaces, ainsi
les lacunes ne peuvent pas s’échapper ou venir par les surfaces. Dans notre étude les
lacunes provenant de l’amas contribuent à la formation de crans et "pipe diffusent".
Une remarque qui est revenue à plusieurs reprises au cours des différentes pré-
sentations de ces travaux de thèse a pointé le fait que nous négligeons dans le
modèle de ligne élastique l’effet du freinage induit par les crans de dislocations
lors du désancrage de la dislocation de l’amas. En effet, les crans agissent comme
des obstacles à la propagation des crans et donc ralentissent sa propagation. En
réalité, nous avons observé dans nos simulations que les crans de dislocations sont
éphémères. En effet, ils émettent spontanément des lacunes sous contrainte et donc
ne gênent plus la propagation des dislocations. Nous avons observé cela en effec-
tuant des simulations de statique moléculaire. Nous avons montré que si la partie
crantée de la dislocation est suffisamment petite devant la longueur totale de la
ligne de dislocation alors le cran émet spontanément des lacunes. Une observation
qui mérite d’être creusée également est qu’à partir d’une certaine taille critique,
correspondant à 5 lacunes, alors le cran se désintègre complètement et laisse der-
rière lui les 5 lacunes qui d’après de précédents travaux, peuvent se recombiner
en une forme stable [111]. Cette forme stable pourrait alors favoriser la formation
d’amas...
Pour finir, cette étude a été effectuée essentiellement à l’échelle atomique. Nous
avons donc négligé le rôle de la microstructure et du comportement collectif des
dislocations. Il serait intéressant de construire une simulation qui décrive l’évolu-
tion de la microstructure en contrainte et en température. Cela nous permettrait
de modéliser la formation de crans induits par l’interaction entre dislocations. Ces
crans sont des sources de lacunes et pourraient donc contribuer à la formations
d’amas...
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Fig. 6.9 – Suite de configurations atomiques obtenue par statique moléculaire montrant
l’émission de lacunes d’un cran au cours du glissement. La taille du cran est inférieure à
la taille critique, ainsi le cran s’est désintégré complètement et a laissé 5 lacunes derrière
lui.

Annexe A
Démonstration de la vitesse de
montée
La vitesse de montée des dislocations est déterminée par le flux de lacunes
existant entre le volume et le cœur de la dislocation. D’après la loi de mobilité
d’Eintein, la vitesse des lacunes peut s’exprimer comme vd = DvF/kBT où Dv est
la diffusivité et F le champ de force qui peut être dérivé du potentiel chimique
d’une solution idéale de lacunes : µv(Cv) = kBT lnCv/C0v avec C0v la concentration
de lacunes du volume à l’équilibre thermodynamique. Cette expression prend en
compte l’entropie de configuration d’une distribution aléatoire. Le flux de lacunes
le long de la direction X est dans ce cas donné par :
Jx = Cvvd = −Dv dCv
dx
. (A.1)
À l’état stationnaire la divergence du flux est nulle. En coordonnées cylindriques
on a donc une solution de la forme :
Cv = C
0
v + δC
ln(R∞/r)
ln(R∞/rc)
, (A.2)
où R∞ est le rayon de coupure standard (pris usuellement égale à la moitié de la
distance entre deux dislocations), rc est le rayon de cœur de la dislocation et δC
est une constante à fixer. Pour obtenir une solution, la concentration de lacunes Cv
est supposée atteindre sa valeur d’équilibre C0v loin du cœur de la dislocation, i.e. à
R∞. Dans le cœur Cv est constant Ccorev = C0v + δC et est déterminée par l’équilibre
existant entre une force chimique et une force élastique. La force chimique est due à
la production ou l’annihilation de lacunes dans la région du cœur de la dislocation
et la force élastique est liée à l’effet de la contrainte appliquée. Dans notre système
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de coordonnées, la force de Peach-Koehler perpendiculaire au plan de glissement
de la dislocation coin s’écrit F elz = σxxbL où L représente la longueur de la ligne de
dislocation. La force chimique F osmoz est due à la variation du potentiel chimique
µv lorsqu’une rangée de lacunes est créée le long de la ligne ce qui correspond à
un nombre de lacunes Lbh/vat où h est la distance parcourue par la dislocation
perpendiculairement à son plan de glissement. La variation du potentiel chimique
totale s’écrit alors G = µv(Ccorev )Lbh/vat à partir de laquelle la force chimique peut
être facilement dérivée par rapport à h pour obtenir F osmoz = −µv(Ccorev )Lb/vat. À
l’état stationnaire, l’équilibre entre la force chimique et la force élastique donne
kBT lnC
core
v /C
0
v = σxxvat, et ainsi :
Ccorev = C
0
ve
σxxvat
kBT . (A.3)
En combinant l’Eq. A.2 et l’Eq. A.3, on déduit que δC = C0v (e
σxxvat
kBT − 1). Ici nous
n’effectuons pas l’approximation linéaire effectuée par J.P. Hirth et J. Lothe dans
Theory of dislocations [74]. Le nombre de lacunes qui s’évacue du cœur de la
dislocation par unité de temps est donné par l’intégrale du flux J (Eq. A.1) sur
une surface cylindrique centrée sur la ligne de dislocation avec un rayon r>rc.
Cette intégrale est donnée par I = −2pirLDv∂Cv/∂r. En utilisant l’Eq. A.2 nous
obtenons I = 2piLDvδC/ln(R∞/rc). Lorsqu’une lacune est émise ou absorbée la
distance sur laquelle le cœur de la dislocation a montée est environ vat/b/L. Cela
nous permet de calculer dans ce cas la vitesse de montée vclimb = Ivat/b/L et ainsi
d’obtenir :
vclimb =
2piDbulk(e
σxxvat
kBT − 1)
bln(R∞/rc)
, (A.4)
où Dbulk = vatC0vDv correspond au coefficient d’auto-diffusion. Dans notre étude
on considère que σxx est environ donné par la contrainte de tension σ, notons que
en principe la relation entre ces deux composantes est linéaire.
Annexe B
Paramètres matériaux
Sommaire
I Module de cisaillement µ . . . . . . . . . . . . . . . . . . 178
II Coefficient de diffusion . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 179
III Densité de dislocations . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 182
Nous présentons dans cette annexe les paramètres matériaux utilisés.
Tab. B.1 – Tableau récapitulatif des paramètres matériaux utilisés dans ce rapport. Ici
sont référencées les valeurs numériques du vecteur de Burgers b, du volume atomique
vat, de la température de fusion Tm ainsi que de la vitesse du son dans les matériaux
considérés Ct.
Aluminium (cfc) Cuivre (cfc) Fer (cc)
b (m) 2,86.10−10 2,56.10−10 2,48.10−10
vat (m3) 1,66.10−29 1,18.10−29 1,18.10−29
Tm (K) 933 1356 1810
Ct (m/s) 6400 3570 5950
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I Module de cisaillement µ
Afin de tenir compte de l’effet de la température sur le module de cisaillement
nous utilisons le modèle standard tiré du H.J. Frost et M.F. Ashby [205] où :
µ = µ0
(
1 +
Tm
µ0
dµ
dT
(T − 300)
Tm
)
. (B.1)
Les valeurs des coefficients de cette loi sont reportées en Tab. B.2.
Tab. B.2 – Tableau des coefficients du module de cisaillement µ [205] pour l’aluminium,
le cuivre et le fer.
Aluminium (cfc) Cuivre (cfc) Fer (cc)
µ0 (GPa) 25,4 42,1 64,0
Tm
µ0
dµ
dT
-0,50 -0,54 -0,81
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II Coefficient de diffusion
Les données expérimentales du coefficient d’autodiffusion Dbulk mesurées sont
reportées en Fig. B.1 pour l’aluminium, en Fig. B.2 pour le cuivre et en Fig. B.3
pour le fer. Afin de modéliser Dbulk en fonction de la température nous utilisons
classiquement une loi de type Arrhenius tel que :
Dbulk = D
0
bulk exp−
Qbulk
kBT
. (B.2)
Les paramètres D0bulk et Qbulk sont ajustés par rapport aux données expérimentales
de la littérature [206–218] (voir Figs. B.1,B.2,B.3) et sont notées en Tab. B.3. De
Tab. B.3 – Tableau des paramètres du coefficient d’autodiffusion pour l’aluminium, le
cuivre et le fer.
Aluminium (cfc) Cuivre (cfc) Fer (cc)
D0bulk (m2/s) 1,76.10−5 2,0.10−5 2,0.10−4
Qbulk (eV) 1,31 2,04 2,60
manière similaire, on peut exprimer le coefficient de diffusion aux joints de grains
DJ tel que :
DJ = D
0
J exp−
QJ
kBT
. (B.3)
Nous avons pris les valeurs des coefficients D0J et QJ dans le livre de référence H.J.
Frost et M.F. Ashby [205] (voir Tab. B.4).
Tab. B.4 – Tableau des paramètres du coefficient de diffusion aux joints de grains pour
l’aluminium, le cuivre et le fer.
Aluminium (cfc) Cuivre (cfc) Fer (cc)
D0J (m3/s) 5,0.10−14 5,0.10−15 1,1.10−14
QJ (eV) 0,87 1,08 1,80
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Fig. B.1 – Données expérimentales (symboles) du coefficient d’autodiffusion dans l’alu-
minium [206–209] comparées au modèle standard de diffusion.
Fig. B.2 – Données expérimentales (symboles) du coefficient d’autodiffusion dans le cuivre
[210–215] comparées au modèle standard de diffusion.
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Fig. B.3 – Données expérimentales (symboles) du coefficient d’autodiffusion dans le fer
cc [216–218] comparées au modèle standard de diffusion.
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III Densité de dislocations
Les densités de dislocations ρ mesurées expérimentalement dans le régime de
températures, de contraintes et de déformation du fluage à l’état stationnaire ont
été collectées pour Al [200, 219–221] (voir Fig. B.4), pour Cu [222, 223] (voir Fig.
B.5) et pour le Fe-α [224–226] (voir Fig. B.6).
D’après les mesures expérimentales effectuées dans Al et Cu, ρ varie plus mo-
dérément que ce que la relation de Taylor ρ = (βσ/(µb))2 prédit. En effet, dans le
domaine σ/µ ' 10−4 de Cu et 10−6 < σ/µ < 10−4 de Al la densité de dislocations
semble même être indépendante de la contrainte σ. Dans le cas de Fe-α, en dessous
de σ/µ ' 10−4 la densité de dislocations ρ croît avec σ/µ mais la variation de ρ
est plus faible que celle prédite par G.I. Taylor. La densité de dislocations dans ce
cas semble varier linéairement avec la contrainte [224–226]. La mesure obtenue par
E. Kassner et M.E. MacMahon [220] à σ/µ ' 2.10−4 dans Al est en bon accord
avec la loi de Taylor (voir Fig. B.4). De plus, la validité de la loi de Taylor a été
vérifiée dans le cas d’essais mécaniques en tension réalisés dans un domaine de dé-
formation plus élevée que le domaine usuel du fluage (voir par exemple Ref. [227]).
En conclusion, la densité de dislocations varie selon différents comportements en
fonction du domaine de contrainte et de déformation. Pour des basses contraintes,
ρ semble constante cependant pour des contraintes plus importantes elle semble
se rapprocher de la loi de Taylor.
Fig. B.4 – Données expérimentales (symboles) de la densité de dislocations dans l’alumi-
nium [200,219–221] comparées à la loi de Taylor (trait plein continu).
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Fig. B.5 – Données expérimentales (symboles) de la densité de dislocations dans le cuivre
[222,223] comparées à la loi de Taylor.
Fig. B.6 – Données expérimentales (symboles) de la densité de dislocations dans le fer
cc [224–226] comparées à la loi de Taylor.
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Vérification du potentiel EAM
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Nous avons utilisé le potentiel de X.Y. Liu et al. [138, 139] pour modéliser les
interactions atomiques dans l’aluminium.
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I Propriétés élémentaires du métal
I.1 Paramètre de maille et énergie de cohésion
Dans le cas du potentiel de X.Y. Liu, le paramètre de maille qui minimise
l’énergie est a0=4,032 Å et l’énergie de cohésion associée est de 3,36 eV/at, ce qui
est en accord avec la mesure expérimentale [228] (voir Fig. C.1).
Fig. C.1 – Énergie par atome du cristal parfait en fonction du paramètre de maille a0,
obtenue avec le potentiel de X.Y. Liu dans Al [138,139].
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I.2 Calculs des constantes élastiques
Les constantes élastiques peuvent être calculées en suivant l’évolution de l’éner-
gie élastique du cristal avec la déformation imposée. En effet, l’énergie élastique
d’un cristal E(V ) sous contrainte au deuxième ordre s’écrit :
E(V ) = E(V0) + V0σ¯
T
0 .¯+
V0
2
¯T .C¯.¯, (C.1)
où C¯, V0, σ¯0 et E(V0) sont respectivement le tenseur des constantes élastiques, le
volume à l’équilibre, le tenseur des contraintes et l’énergie du cristal non soumis à
déformation. La déformation est exprimée sous la forme du tenseur ¯. Dans le cas
de cristal ayant une symétrie cubique C¯ peut s’écrire [229] :
C¯ =

C11 C12 C12 0 0 0
C12 C11 C12 0 0 0
C12 C12 C11 0 0 0
0 0 0 C44 0 0
0 0 0 0 C44 0
0 0 0 0 0 C44
 (C.2)
Afin de calculer ces constantes élastiques avec le modèle EAM, nous construisons
un cristal parfait, auquel nous appliquons différents type de déformation. En guise
d’exemple nous allons imposer au cristal la distorsion isotrope suivante :
D¯i =
1 + δ 0 00 1 + δ 0
0 0 1 + δ
 . (C.3)
En utilisant les notations de Voigt, le tenseur des déformations induit par cette
distorsion s’écrit :
¯t =

δ
δ
δ
0
0
0
 (C.4)
ainsi
¯i
T .C¯.¯i =
(
δ δ δ 0 0 0
)

C11 C12 C12 0 0 0
C11 C12 0 0 0
C11 0 0 0
C44 0 0
C44 0
C44


δ
δ
δ
0
0
0

(C.5)
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Ce qui nous donne après développement :
¯i
T .C¯.¯i = 3(C11 + 2C12)δ
2 (C.6)
On rappel également que
σ¯T0 .¯i =
(
σ1 σ2 σ3 σ4 σ5 σ6
)
0

δ
δ
δ
0
0
0
 = (σ1 + σ2 + σ3)0δ (C.7)
Ainsi l’énergie élastique dans le cas de cette déformation isotrope s’écrit :
E(V ) = E(V0) + V0(σ1 + σ2 + σ3)0δ +
3
2
V0(C11 + 2C12)δ
2 (C.8)
Nous avons tracé en Fig. C.2 la comparaison entre nos résultats de simulations
et la formule analytique Eq. C.8 avec les valeurs des constantes élastiques de la
littérature [230] (voir Tab. C.1) et obtenons un très bon accord entre les deux.
Tab. C.1 – Constantes élastiques.
C11 littérature C12 littérature
Al 1.18E11 Pa 0.62E11 Pa
Nous pouvons également déterminer le tenseur des contraintes analytiquement
et le comparer aux contraintes mesurées dans nos simulations (voir Fig. C.3).
Analytiquement, on peut écrire que :
σ11
σ22
σ33
σ23
σ13
σ12
 =

C11 C12 C12 0 0 0
C11 C12 0 0 0
C11 0 0 0
C44 0 0
C44 0
C44


δ
δ
δ
0
0
0
 =

(C11 + 2C12)δ
(C11 + 2C12)δ
(C11 + 2C12)δ
0
0
0

(C.9)
Encore une fois nous trouvons un bon accord entre les résultats de simulations et
la formule analytique prédit par la théorie élastique. On peut donc conclure que ce
potentiel reproduit bien le comportement du matériau soumis à une déformation
élastique.
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Fig. C.2 – Comparaison entre la formule analytique (trait plein) et le calcul de statique
moléculaire (symboles) pour une distorion isotrope.
Fig. C.3 – Comparaison entre la formule analytique (trait plein) et le calcul de statique
moléculaire (symboles) pour une distorsion isotrope.
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II Propriétés élémentaires des dislocations
II.1 Contrainte de Peierls
Pour déterminer le chemin de minimum énergie entre deux vallées de Peierls
nous avons utilisé la méthode NEB [140–142]. Soixante images NEB ont été
construites pour déterminer la barrière et le critère de relaxation des forces à
été imposé à 10−4 eV/Å. Nous avons donc déterminé le potentiel de Peierls (voir
Fig. C.5).
Fig. C.4 – Suite de configurations atomiques pour le passage d’une dislocation d’une
vallée de Peierls, à la suivante obtenue par NEB. Les lettres A , B, C et D correspondent
à une position moyenne de la dislocation au cours de la simulation. Les atomes sont
colorés en fonction de leur énergie potentielle. Les atomes des partielles de Shockley sont
colorés en noir.
La contrainte de Peierls τ pxz est déterminée à l’aide du maximum de la force sur
le chemin de minimum d’énergie :
τ pxz =
Fmax
bL
, (C.10)
où Fmax :
Fmax = max
(
−dE
dx
)
' max
(
−Ei+1 − Ei
xi+1 − xi
)
, (C.11)
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où xi est la position de la dislocation à l’image i et Ei est l’énergie potentielle de
l’image i. La contrainte de Peierls trouvée avec cette méthode pour la dislocation
coin dans l’aluminium est de 1,15 MPa. La dislocation franchit la vallée de Pieirls
en formant une paire de double décrochement sur la partielle de tête dans un
premier temps, puis sur la partielle de queue.
Fig. C.5 – Potentiel de Peierls déterminé par NEB. Les configurations atomiques corres-
pondant à la position moyenne des dislocations repérées par les lettres A , B, C et D sont
en Fig. C.4.
II.2 Distance de dissociation
Cette étude ayant déjà été réalisée par S. Patinet, ancien doctorant de L. Pro-
ville nous n’avons pas refait les calculs. Nous nous contenterons donc de citer et de
présenter ces résultats pour justifier la validité du potentiel pour les dislocations
coin dans Al. Pour plus de détails techniques nous vous conseillons fortement d’al-
ler voir son manuscrit de thèse sur le durcissement par solution solides dans les
alliages métalliques cubiques à faces centrées [68]. Dans le but d’étudier la struc-
ture de cœur d’une dislocation coin dans l’aluminium, S. Patinet a réalisé une
carte de déplacements différentiels, autrement nommée carte de Vitek [231] (voir
Fig. C.6). Cette carte représente le champ de déplacement des atomes induit par
la présence de la dislocation. Les vecteurs sont proportionnels à la différence de
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positions dans la direction du vecteur de Burgers des atomes d’un cristal contenant
une dislocation à ceux d’un cristal parfait. On peut alors visualiser l’étalement des
cœurs des deux partielles de Shockley qui correspondent aux zones où la déforma-
tion est plus importante. Le sens des vecteurs est arbitraire mais change au niveau
du centre des cœurs des dislocations, ce qui permet de les localiser.
Fig. C.6 – Carte de Vitek d’une dislocation de type coin dans Al réalisée par S. Patinet
[68]. Ce calcul est effectué pour fine tranche de matière le long de la ligne de dislocation.
Les niveaux de gris des atomes correspondent à leurs coordonnées suivant la ligne de
dislocation.
En calculant plus spécifiquement les déplacements par rapport au cristal parfait
toujours dans la direction du vecteur de Burgers mais cette fois-ci uniquement
pour les premiers plans voisins du plan de glissement de la dislocation, c’est à dire
udessus pour le plan du dessus et udessous pour le plan du dessous il est possible
d’accéder précisément à la distance de dissociation des partielles (voir Fig. C.7).
En effet, d’après le modèle de Peierls-Nabarro [232, 233], la différence D(x) =
udessus − udessous est liée à la distance de dissociation ded et le demi-étalement η
des cœurs :
D(x) =
b
2pi
[
arctan
(
x− ded/2
η
)
− arctan
(
x+ ded/2
η
)]
+
b
2
. (C.12)
Ainsi S. Patinet a cherché les deux paramètres η et ded du modèle permettant
d’ajuster au mieux les points de simulations atomistiques de la Fig. C.7. Il trouve
alors η = 3, 42Å et ded = 15, 97 Å.
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Fig. C.7 – Déplacement relatif D(x) des plans cristallins contigus au plan de glissement
dans la direction du vecteur de Burgers en fonction de la position dans la direction de
glissement pour les dislocations coin et vis (dans cette thèse nous nous focalisons sur les
dislocations coins) calculé par S. Patinet [68]. Les valeurs atomiques interpolées par une
méthode de spline cubique sont comparées au modèle de Peierls-Nabarro (P-N) ajusté.
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III Propriétés élémentaires des lacunes
III.1 Énergie de formation et de migration de la lacune
Le mécanisme de montée de dislocation est gouverné par la migration de défauts
ponctuels. Il est par conséquent primordial de vérifier les propriétés de bases liées
aux lacunes telles que l’énergie de formation et l’énergie de migration des lacunes
dans le cristal parfait. En effet, ce sont des paramètres que l’on peut facilement
valider à l’aide de résultats d’expériences et de résultats de calculs ab initio. Pour
ces calculs, les forces ont été relaxées jusqu’à atteindre 10.−4 eV/Å. Nous avons
utilisé le potentiel de X.Y. Liu [138,139], mais également celui de M. Mendelev [230]
pour comparaison. L’énergie de formation de la lacune est notée Ef et est calculée
de la façon suivante :
Ef = E −NatEcoh (C.13)
où E est l’énergie totale de la boîte de simulation contenant Nat atomes et une
lacune. Ecoh est l’énergie de cohésion par atome à 0 K. Pour déterminer la barrière
de migration de la lacune nous avons calculé le chemin de minimum énergie d’une
lacune migrant de sa position à la position voisine en utilisant la méthode de la
Nudged Elastique Band (NEB) (voir Fig. C.8). L’énergie de migration est alors
définie comme étant la différence en énergie entre le point col de la barrière et la
configuration initiale. Les valeurs de Ef et Em sont comparées aux valeurs de la
littérature dans le tableau Tab. C.2. Nous obtenons un très bon accord entre les
résultats obtenus avec le potentiel de X.Y. Liu et les valeurs de la littérature. Les
valeurs obtenues avec le potentiel de M. Mendelev sont également correctes.
Fig. C.8 – Énergie de migration de la lacune calculée avec la méthode NEB pour le
potentiel de X.Y. Liu et de M. Mendelev.
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Tab. C.2 – Propriétés de l’Aluminium en l’absence de déformation. Ces résultats sont
comparés à des calculs ab initio et des résultats d’expériences d’annihilation de positrons
[234,235], de trempe [236,237] et de résonance magnétique nucléaire [238].
Mendelev [230] Liu [138,139] Expériences ab initio
Ecoh (eV) 3.41 3.36 3.36 [228]
Ef (0) (eV) 0.66 0.69 0.66 [234,235,238,239] ; 0.55 [240] ;
0.73 ±0.03 [236] ; 0.52 [241]
0.69 ±0.03 [237]
Em(0) (eV) 0.64 0.61 0.61 [239] ; 0.57 [240]
0.75±0.08 [236]
0.62 [238]
Nous avons également étudié la variation de Ef et Em avec la déformation
imposée et comparé nos résultats à la théorie de l’élasticité. Nous avons appliquée
au cristal la déformation isotrope suivante :
¯t =




0
0
0
 (C.14)
ce qui induit le tenseur de contrainte suivant :
σ11
σ22
σ33
σ23
σ13
σ12
 =

(C11 + 2C12)
(C11 + 2C12)
(C11 + 2C12)
0
0
0
 (C.15)
On rappel que l’énergie du cristal soumis à une déformation extérieur s’écrit [189] :
E() = E0 +
V
2
Cijklijkl + Ef (0)− Pijij, (C.16)
où E0 est l’énergie du cristal parfait, V2Cijklijkl est la contribution due à une
déformation extérieure , Ef (0) est l’énergie de formation de la lacune en l’absence
de déformation et −Pijij est la contribution due à la déformation induite par la
lacune. Pij est supposé être linéaire avec la déformation et s’écrit de la manière
suivante [189] :
Pij = P
0
ij + αijklkl. (C.17)
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Dans le cas d’un métal à symétrie cubique tel que les cfc, cette expression peut se
simplifier en :
E() = E0 + 3
V
2
(C11 + 2C12)
2 + Ef (0)− 3P11− 3
2
(α11 + 2α12)
2, (C.18)
La contrainte résiduelle de la boîte de simulation < σij() > est la dérivée de E()
sur le volume du cristal parfait :
< σij() >= 3(C11 + 2C12)− 3
V
P11 − 3
V
(α11 + 2α12). (C.19)
Par conséquent :
σ11() = σ22() = σ33() = − 1
V
P11 − 1
V
(α11 + 2α12 − V (C11 + 2C12)). (C.20)
L’énergie de formation exprimée dans le cadre de la théorie de l’élasticité s’écrit
alors [189] :
Ef () = Ef (0)− 3P 011−
3
2
(α11 + 2α12)
2. (C.21)
Par analogie l’énergie de migration s’écrit :
Em() = Em(0)− 3(P SAD11 − P 011)−
3
2
((αSAD11 − α11) + 2(αSAD12 − α12))2, (C.22)
où P SAD11 , αSAD11 et αSAD12 sont les composant du tenseur des Pij au point col. Les
composantes du tenseur des Pij à l’état initial ou au point col sont ajustés pour
reproduire l’évolution de la contrainte avec la déformation obtenue en statique
moléculaire (voir Fig. C.9). Nous obtenons un bon accord entre Ef et Em théorique
et les simulations pour le jeu de paramètres décrit en Tab. C.3 (voir Fig. C.10 et
Fig. C.11). Nous rappelons que la théorie est ajustée. Nous remarquons qu’il y a
un effet relativement faible du potentiel sur les résultats.
Tab. C.3 – Tableau des composantes du tenseur élastique Pij ajustées pour reproduire
les résultats des calculs de statique moléculaire.
P 011 (α11 + 2α12) P
SAD
11 (α
SAD
11 + 2α
SAD
12 )
Liu (2001) -3.32 eV 10 eV -1.39 eV 30 eV
Mendelev (2008) -2.68 eV 10 eV -0.85 eV 5 eV
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Fig. C.9 – σ11 calculée en statique moléculaire (symboles) comparée à la théorie de
l’élasticité (ligne) (a) à l’état état initial, (b) au point col pour le potentiel de X.Y. Liu
(cercle) et de M. Mendelev (carré).
Fig. C.10 – Différence entre l’énergie de
formation de la lacune dans Al sous dé-
formation et sans déformation. Les ré-
sultats de statique moléculaire (sym-
boles) sont comparés à la théorie de
l’élasticité (ligne) pour le potentiel de
X.Y. Liu (cercle) et de M. Mendelev
(carré).
Fig. C.11 – Différence entre l’énergie de
migration de la lacune dans Al sous dé-
formation et sans déformation. Les ré-
sultats de statique moléculaire (sym-
boles) sont comparés à la théorie de
l’élasticité (ligne) pour le potentiel de
X.Y. Liu (cercle) et de M. Mendelev
(carré).
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III.2 Volume de relaxation
Pour déterminer le volume de relaxation, Vrelax, induit par une lacune nous
nous sommes servis des résultats de la partie précédente sur la détermination de
l’énergie de formation de la lacune en fonction de la déformation. En effet :
Ef () = Ef (0)− Vrelax(C11 + 2C12). (C.23)
Ainsi en ajustant l’ Equ. C.23 par rapport aux résultats de simulation numérique
on trouve Vrelax = −6.6 Å3 (voir Fig. C.12).
Fig. C.12 – Différence entre l’énergie de formation de la lacune dans Al sous déformation
et sans déformation. Les résultats de statique moléculaire (symboles) sont comparés à
l’Equ. C.23 (ligne) pour le potentiel de X.Y. Liu.
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IV Tableau récapitulatif
Tab. C.4 – Tableau récapitulatif des paramètres obtenus avec le potentiel de X.Y. Liu.
a0 est le paramètre de maille, Ecoh est l’énergie de cohésion, C11,C12 et C44 sont les
constantes élastiques, ded est la distance de dissociation de la dislocation coin, η est le
demi-étalement des cœurs des dislocations partielles, τPeierls est la contrainte de Peierls
de la dislocation coin, Ef et Em sont les énergies de formation et de migration de la
lacune et Vrelax est le volume de relaxation.
Liu et al. Bon Mauvais Non comparable
a0 (Å) 4,032
√
Ecoh (eV) 3,36
√
C11 (GPa) 118
√
C12 (GPa) 62
√
C44 (GPa) 37
√
ded (Å) 15,97 ?
η (Å) 3,42 ?
τPeierls (MPa) 1,15 ?
Ef (eV) 0,69
√
Em (eV) 0,62
√
Vrelax (Å3) -6,6
P 011 (eV) -3,32 ?
(α11 + 2α12) (eV) 10 ?
P SAD11 (eV) -1,39 ?
(αSAD11 + 2α
SAD
12 ) (eV) 30 ?
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Pour coupler un code de dynamique moléculaire, développé en partie notam-
ment par L. Proville, écrit en langage fortran avec LAMMPS (Large-scale Ato-
mic/Molecular Massively Parallel Simulator) [152], nous avons utilisé une méthode
similaire à celle utilisée pour compiler k-ART [143–147, 167]. LAMMPS est un
code classique de dynamique moléculaire qui est spécialisé dans la modélisation
des matériaux. Le code contient une grande réserve de potentiels interatomiques
décrivant les interactions entres atomes pour des matériaux solides (métal, semi-
conducteurs) mais également pour les matières moles (biomolécules, polymères).
Pour avoir accès à toute la richesse de ces potentiels implémentés dans LAMMPS
à partir d’un code "maison" écrit en fortran, nous avons couplé ces deux codes.
Nous décrivons ici uniquement la méthode pour compiler ces deux codes sur une
machine de système d’exploitation de type Linux. Nous ne décrivons pas la partie
couplage de codes. Pour effectuer l’installation de tous logiciels nécessaires à la
compilation, les droits administrateur sont requis. Dans le cas d’une installation
sur cluster de calculs, il se peut que certains logiciels soit déjà installés, dans ce
cas il suffit de modifier les chemins d’accès dans le fichier Makefile. Dans le cas
contraire, il faudra installer tous les répertoires dans le répertoire $HOME de l’uti-
lisateur. Le principe de la méthode est de compiler les deux codes ensembles en
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utilisant LAMMPS comme une librairie. Il est conseillé de travailler avec la version
PDF de cette annexe, pour pouvoir cliquer directement sur les liens hypertextes
et faire des copié-collé des commandes (attention aux chemins par contre...).
I Installation de Open MPI
Open MPI (Open source high performance Message Passing Library) est un
logiciel permettant de paralléliser le code. La première chose à effectuer est de
télécharger et d’installer Open MPI (https://www.open-mpi.org/), en format
de compression (.tar.gz par exemple). Après avoir télécharger le fichier, il faut le
détarer par la commande :
• tar -xf openmpi*.tar.gz
Il faut créer un répertoire dans lequel installer Open MPI, par exemple :
• sudo mkdir /usr/MPI
• sudo mkdir /usr/MPI/openmpi
Le chemin sera alors : /usr/MPI/openmpi. Ensuite, il faut aller dans le dossier
openmpi-numero− de− version et exécuter les commandes suivantes :
• ./configure prefix=chemin
(dans notre exemple le chemin est /usr/MPI/openmpi/)
• make all install
(cette opération est longue, les droits d’administrateurs peuvent être requis
pour cette étape, dans ce cas là : sudo make all install)
Ensuite il faut exporter les chemins, en copiant les deux lignes suivantes dans
le fichier texte $HOME/.bashrc :
• export PATH=chemin/bin :$PATH
(exemple :export PATH=/usr/MPI/openmpi/bin/ :$PATH)
• export DYLD_LIBRARY_PATH=chemin/lib :$DYLD_LIBRARY_PATH
Pour mettre à jour le fichier $HOME/.bashrc, il faut ensuite lancer la com-
mande :
• source $HOME/.bashrc
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II Installation de QUIP
Le package QUIP est un logiciel d’ensemble d’outils permettant de réaliser
des simulations de dynamique moléculaire. Pour installer QUIP, qui prend en
charge l’interface lammps/code il faut dans un premier temps installer LAPACK
et BLAS :
• sudo apt-get install libblas-dev liblapack-dev
Ensuite, il faut suivre les étapes indiquée sur le site https://github.com/
libAtoms/QUIP :
• git clone –recursive https ://github.com/libAtoms/QUIP.git
Dans le dossier arch du répertoire il faut trouver le nom de l’architecture corres-
pondant à son ordinateur, au compilateur que l’on veut utiliser et au type de compi-
lation (serial, openmp, mpi...) : exemple (Makefile.linux_x86_64_gfortran_openmpi).
Il faut ensuite copier les deux lignes suivantes dans le fichier $HOME/.bashrc :
• export QUIP_ARCH=linux_x86_64_gfortran
• export QUIP_ROOT=chemin
où "chemin" est le chemin contenant le répertoire QUIP : exemple /home/mlandeiro/bin/QUIP/
Ensuite mettre à jour le fichier $HOME/.bashrc avec la commande :
• source $HOME/.bashrc
Ensuite dans le répertoire QUIP il faut exécuter les commandes suivantes :
• make config
• make
• make libquip
III Installation de LAMMPS
Il faut ensuite installer le code LAMMPS (https://lammps.sandia.gov/download.
html) en tant que librairie. Après avoir télécharger le code et l’avoir détarer ( tar
-xzvf lammps* ) il faut aller dans le dossier lammps*/src et le compiler par les
commandes suivantes :
• make yes-user-quip
(Il peut être nécessaire de corriger les chemins pour QUIP dans le fichier
lammps−11Aug17/lib/quip/Makefile.lammps, mais normalement cela est
pris en charge automatiquement par QUIP_ARCH et QUIP_ROOT)
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• make lib-meam args="-m mpi"
(installe le package meam pour avoir accès aux potentiels de type meam)
• make mpi mode=lib
IV Makefile du code de dynamique molé-
culaire
Pour compiler le code nous avons rangé tous les fichiers *.f,*.f90,*.cpp,*.c
dans un dossier SRC, le Makefile (décrit ci dessous) est écrit pour gérer différents
compilateurs. Pour ce faire, nous avons créé un dossier appelé MAKE contenant
les fichiers Makefile.type (type= intel ou gfortran) avec des options de compila-
tion adapté. Pour compiler il faut alors exécuter la commande : make type, avec
type=intel ou gfortan.
Voici alors le fichier texte Makefile dans le dossier SRC :
ROOT = MD
EXE = $(ROOT)
f77files = $(wildcard *.f)
f90files = $(wildcard *.f90)
cfiles = $(wildcard *.c)
cppfiles = $(wildcard *.cpp)
INC = $(wildcard *.h) $(wildcard *.inc)
OBJ= $(f77files:.f=.o) $(f90files:.f90=.o) $(cfiles:.c=.o) $(cppfiles:.cpp=.o)
help:
@echo ’’
@echo ’make clean-all delete all object files’
@echo ’make clean-machine delete object files for one machine’
@echo ’make purge purge obsolete copies of package sources’
@echo ’make tar create kART_src.tar.gz of src dir and packages’
@echo ’’
@echo ’make machine build kART where machine is one of:’
@echo ’’
@files="‘ls MAKE/Makefile.*‘"; \
for file in $$files; do head -3 $$file; done
@echo ’’
# Build the code
.DEFAULT:
@test -f MAKE/Makefile.$@
@if [ ! -d Obj_$@ ]; then mkdir Obj_$@; fi
# @cat version.h
@echo ’’
# @echo \#define COMPILE_TARGET \"$@\" >> version.h
cat MAKE/Makefile.$@ MAKE/Dependencies > MAKE/Makefile.$@_tmp
chmod +x MAKE/Makefile.$@_tmp
mv MAKE/Makefile.$@_tmp Obj_$@/Makefile
cd Obj_$@; \
$(MAKE) $(MFLAGS) "OBJ = $(OBJ)" "INC = $(INC)" "SHFLAGS =" \
"EXE = ../$(EXE)" ../$(EXE)
make -f MAKE/Makefile.$@ otool "EXE = $(EXE)"
ln -sf ./$(EXE) ./$(ROOT)_exec
# Remove machine-specific object files
clean:
@echo ’make clean-all delete all object files’
@echo ’make clean-machine delete object files for one machine’
clean-all:
rm -rf Obj_*
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clean-%:
rm -rf Obj_$(@:clean-%=%)
purge: Purge.list
@echo ’Purging obsolete and auto-generated source files’
@for f in ‘grep -v ’#’ Purge.list‘ ; \
do test -f $$f && rm $$f && echo $$f || : ; \
done
ainsi que le fichier Makefile.gfortran dans le dossier MAKE :
SHELL = /bin/sh
# ---------------------------------------------------------------------
# compiler/linker settings
C++ = mpic++
CC = mpicc
F90 = mpifort -cpp -dM # commande mpi pour gfrotran
F77 = mpifort
LINK = ${F90}
INCLUDES = -I/usr/local/include
# PATH for your lammps directory.
LAMMPS_USER_PATH = "/home/mlandeiro/bin/lammps-11Aug17"
# Name of your lammps library
LAMMPS_LIBNAME = mpi
# LAPACK LIBRARY
LAP_INC = -I/usr/lib/
LAP_PATH = -L/usr/lib/
LAP_LIB = -lblas -llapack
OPT = -O0 -g -openmp -fpic -mcmodel=medium
FFLAGS =
CFLAGS =
C++FLAGS =
# LAMMPS library
LAMMPS_INC = -I../LAMMPS_HEADER
LAMMPS_PATH = -L./LAMMPS_HEADER
QUIP=/home/mlandeiro/bin/QUIP/QUIP/build/linux_x86_64_gfortran/libquip.a
MEAM=${LAMMPS_USER_PATH}/lib/meam/libmeam.a
LAMMPS_OPTIONAL_LIB = ${MEAM} ${QUIP}
LAMMPS_LIB = ${LAMMPS_USER_PATH}/src/liblammps_${LAMMPS_LIBNAME}.a ${LAMMPS_OPTIONAL_LIB}
# MPI library
OPENMPI_LOC=/usr/MPI/openmpi
MPI_INC = -I${OPENMPI_LOC}/include/
MPI_PATH = -L${OPENMPI_LOC}/
MPI_LIB = -L${OPENMPI_LOC}/lib/
# ---------------------------------------------------------------------
# build rules and dependencies
# no need to edit this section
EXTRA_INC = $(OPT) ${MPI_INC} ${LAMMPS_INC} ${LAP_INC}
EXTRA_PATH = ${MPI_PATH} ${LAMMPS_PATH} ${LAP_PATH}
EXTRA_LIB = ${MPI_LIB} ${LAMMPS_LIB} ${LAP_LIB}
LIBS = ${EXTRA_PATH} ${EXTRA_LIB} -lstdc++ -lpthread
CLIBS = -lm
# Path to src files
vpath %.f90 ./:..
vpath %.f ./:..
vpath %.c ./:..
vpath %.cpp ./:..
vpath %.h ./:..
# Compilation rules
%.o: %.c
$(CC) -c ${EXTRA_INC} $< -o $@
%.o: %.f
$(F77) -c ${EXTRA_INC} $< -o $@
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%.o: %.f90
$(F90) -c ${EXTRA_INC} $< -o $@
%.o: %.cpp
$(C++) -c ${EXTRA_INC} $< -o $@
# Link target
$(EXE): $(OBJ) $(OBJLIB)
$(LINK) $(OBJ) $(OBJLIB) $(LIBS) -mcmodel=medium -o $(EXE)
otool:
@echo "otool not necessary "
@echo "nothing will be done "
et le fichier Makefile.intel utilisé sur le cluster ZELDA, avec le compilateur ifort et
mkl :
# intel = zelda cluster Linux arch, INTEL compiler v12.0.4.191,
# OpenMPI v1.6.5, FFTW3.3, LAMMPS
SHELL = /bin/sh
# ---------------------------------------------------------------------
# compiler/linker settings
# generally no need to edit this section
# unless additional compiler/linker flags or libraries needed for your machine
C++ = mpic++
CC = mpicc -I${MKLROOT}/include/intel64/lp64
F90 = mpif90 -cpp -I${MKLROOT}/include/intel64/lp64 -I${MKLROOT}/include #-warn all -check all
F77 = mpif77 -cpp -I${MKLROOT}/include/intel64/lp64 -I${MKLROOT}/include # -warn all -check all
LINK = ${F90}
# PATH for your lammps directory.
LAMMPS_USER_PATH = "/home/landeiro/lammps"
# Name of your lammps library
LAMMPS_LIBNAME = mpi
FFLAGS = -heap-arrays
CFLAGS =
C++FLAGS =# $(LAMMPS_PATH)
# ---------------------------------------------------------------------
OPTIONS = -shared-intel -mcmodel=large
# LAMMPS library, REQUIRED if -DLAMMPS_VERSION
LAMMPS_INC = -I../LAMMPS_HEADER
LAMMPS_PATH = -L./LAMMPS_HEADER
MEAM=${LAMMPS_USER_PATH}/lib/meam/libmeam.a
QUIP=/soft/QUIP/build/linux_x86_64_ifort_icc/libquip.a
LAMMPS_OPTIONAL_LIB = ${MEAM} ${QUIP}
LAMMPS_LIB = ${LAMMPS_USER_PATH}/src/liblammps_${LAMMPS_LIBNAME}.a ${LAMMPS_OPTIONAL_LIB}
# MPI library
OPENMPI_LOC=/soft/openmpi-2.0.0
MPI_INC = -I${OPENMPI_LOC}/include/ -I${OPENMPI_LOC}/lib
MPI_PATH = -L${OPENMPI_LOC}/
MPI_LIB = -L${OPENMPI_LOC}/lib/
# MKL library, REQUIRED
MKLPATH = $(MKLROOT)/lib/intel64/
MKL_INC = -I${MKLROOT}/include/intel64/lp64 -I${MKLROOT}/include
MKL_PATH = -L${MKLROOT}/lib
MKL_LIB = ${MKLROOT}/lib/intel64/libmkl_blas95_lp64.a ${MKLROOT}/lib/intel64/libmkl_lapack95_lp64.a
${MKLROOT}/lib/intel64/libmkl_scalapack_lp64.a
-Wl,--start-group ${MKLROOT}/lib/intel64/libmkl_intel_lp64.a ${MKLROOT}/lib/intel64/libmkl_sequential.a
${MKLROOT}/lib/intel64/libmkl_core.a ${MKLROOT}/lib/intel64/libmkl_blacs_intelmpi_lp64.a
-Wl,--end-group -lpthread -lm -ldl
---------------------------------------------------------------------
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EXTRA_INC = ${MKL_INC} $(MPI_INC) ${LAMMPS_INC} ${OPTIONS}
EXTRA_PATH = ${MKL_PATH} ${MPI_PATH} ${LAMMPS_PATH}
EXTRA_LIB = ${MKL_LIB} ${MPI_LIB} ${LAMMPS_LIB} ${MKL_LIB}
LIBS = ${EXTRA_PATH} ${EXTRA_LIB} -lstdc++ -lpthread
CLIBS = -lm
# Path to src files
vpath %.f90 ./:..
vpath %.f ./:..
vpath %.c ./:..
vpath %.cpp ./:..
vpath %.h ./:..
# Compilation rules
%.o: %.c
$(CC) -c ${EXTRA_INC} $(CFLAGS) $< -o $@
%.o: %.f
$(F77) -c ${EXTRA_INC} $(FFLAGS) $< -o $@
%.o: %.f90
$(F90) -c ${EXTRA_INC} $(F95PP) $(FFLAGS) $< -o $@
%.o: %.cpp
$(C++) -c ${EXTRA_INC} $(C++FLAGS) $< -o $@
# Link target
$(EXE): $(OBJ) $(OBJLIB)
$(LINK) $(OBJ) $(OBJLIB) $(LIBS) -o $(EXE)
otool:
@echo "otool not necessary on briaree "
@echo "nothing will be done "
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D ans cette partie nous décrirons les modèles mésoscopique standard d’un
mode de déformation que l’on appelle fluage. Ce travail n’est pas une revue ex-
haustive du fluage c’est pourquoi nous invitons également le lecteur à consulter les
revues et ouvrages suivants [190–192]. Nous comparerons ces modèles standards
aux résultats expérimentaux de la littérature.
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I Introduction au fluage
Le fluage peut se décomposer en trois stades de déformation (voir Fig. E.1).
Durant le stade primaire, les dislocations vont se multiplier du fait de l’activation
des sources de dislocations. Si la contrainte appliquée est suffisante, les dislocations
vont franchir les obstacles présents dans les matériaux tels que les impuretés et
autres défauts. Au cours de ce stade, des parois de dislocations enchevêtrées les
unes aux autres vont ensuite commencer à se former. Cela va amener à l’existence
de sous-joints de dislocations [26, 104, 105] (voir Chapitre 1 Fig. 1.14). Le stade
secondaire est ensuite rapidement atteint. Au cours de cette étape, la quantité de
dislocations est saturée. L’interaction entre dislocations induit un ralentissement
de la vitesse des dislocations. La vitesse de déformation du stade secondaire va
donc être plus faible que celle du primaire. La vitesse de déformation du stade
secondaire est supposée constante ce qui donnera le nom de stade stationnaire. Au
fur et à mesure, des cavités se forment aux joints de grains à cause de l’accumu-
lation de défauts. Le nombre de cavités va augmenter peu à peu et va induire la
formation de fissure dans le matériau dont le front va se propager sous l’effet de
la contrainte. Cela se traduit par la réduction de la section de l’échantillon de ma-
nière homogène ce qui va engendrer un phénomène de striction. Le stade tertiaire
débute alors. Il est caractérisé par une accélération de la déformation. Les fissures
vont ensuite se propager dans le matériau jusqu’à sa ruine. C’est la rupture du
matériau (voir Fig. E.1).
Cette partie à pour objectif d’effectuer une revue non exhaustive des modèles
standards de fluage. Nous nous intéresseront aux modèles les plus utilisés que nous
comparerons aux expériences. Nous nous attacherons à étudier les métaux purs de
type aluminium [178–183], cuivre [184,185] et fer α [186].
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Fig. E.1 – Schéma des différents stades du fluage.
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II Modèles de diffusion
Dans ce type de modèle la vitesse de fluage est supposée être contrôlée par la
diffusion des défauts ponctuels sans rôle donné aux dislocations. Cette hypothèse
est valable si la vitesse de diffusion est beaucoup plus rapide que la vitesse de
déplacement des dislocations, ce qui peut être le cas à très hautes températures.
II.1 Fluage Nabarro-Herring (1950)
C. Herring [193] effectue cette hypothèse et considère que la vitesse de fluage
est contrôlée par la diffusion en volume de défauts ponctuels de type lacunes qui
proviennent des surfaces ou des joints de grains. Après la résolution approchée des
équations de Fick il arrive à une expression de la vitesse de déformation linéaire
en contrainte :
˙ = B
Dbulkvat
kBTd2
σ, (E.1)
avec Dbulk le coefficient d’auto-diffusion en volume, vat le volume atomique, kB
la constante de Boltzman, T la température, d la taille moyenne des grains don-
née dans les papiers expérimentaux [178–186] et B une constante dépendant de
la forme des grains. En considérant un grain de forme sphérique de diamètre d,
nous obtenons B=16. Les valeurs numériques des différents paramètres du modèle
sont données en Annexe B. Les prédictions du modèle de Nabarro-Herring sont
reportées sur la Fig. E.2(a), la Fig. E.3(a) et la Fig. E.4(a).
II.2 Fluage Coble (1963)
R.L. Coble [194] a lui supposé que la vitesse de fluage était contrôlée par la
diffusion aux joints de grains, plus rapide que la diffusion en volume. Il a aussi pris
l’hypothèse de grains sphériques afin d’obtenir des résultats comparables à ceux de
C. Herring. En tenant compte de ces hypothèses, R.L. Coble obtient l’expression
de la vitesse de fluage suivante :
˙ =
148DJσvat
pid3kBT
, (E.2)
avec DJ le coefficient de diffusion aux joints de grains. Ces deux modèles basés sur
la diffusion tiennent compte de la taille des grains et donc du caractère polycristal-
lin des matériaux mais pas des dislocations. Les valeurs numériques des différents
paramètres du modèle sont données en Annexe B. Les prédictions du modèle de
Coble sont reportées sur la Fig. E.2(b), la Fig. E.3(b) et la Fig. E.4(b).
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II.3 Comparaison des modèles de diffusion à l’expérience
Les résultats expérimentaux de fluage de l’état stationnaire sont tracés en Fig.
E.2, Fig. E.3, Fig. E.4. Les vitesses de déformation sont normalisées par le coeffi-
cient d’auto-diffusion et la contrainte est normalisée par le module de cisaillement.
Cette représentation permet d’étudier sur un seul tracé les résultats expérimen-
taux effectués sur une large gamme de contraintes et de températures. Le fait
que les résultats expérimentaux tombent sur une seule et même courbe indique
que la diffusion, et plus particulièrement l’auto-diffusion en volume, peut jouer un
rôle important dans le processus de fluage. Cependant les modèles de Nabarro-
Herring et Coble décrivent un comportement linéaire de la vitesse de déformation
par rapport à la contrainte. C’est deux théories ne peuvent donc pas modéliser les
comportements observé expérimentalement sur toute la gamme de contraintes étu-
diée. Nous remarquons de plus que les résultats expérimentaux ne dépendent pas
de la taille des grains, ce qui n’est pas en accord avec les prédictions de ces deux
modèles (Fig. E.2, Fig. E.3, Fig. E.4). Il est possible alors que le fluage dans ces
métaux soit lié à des mécanismes se produisant à l’intérieur même des grains. Nous
étudierons par la suite l’influence des dislocations et de leur mouvement via des
modèles standards de montée de dislocation, de glissement assisté par la montée
et de glissement pure.
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Fig. E.2 – Comparaison des résultats expérimentaux de l’aluminium aux modèles de
diffusion (a) Nabarro-Herring (b) Coble.
Fig. E.3 – Comparaison des résultats expérimentaux du cuivre aux modèles de diffusion
(a) Nabarro-Herring (b) Coble.
Fig. E.4 – Comparaison des résultats expérimentaux du fer aux modèles de diffusion (a)
Nabarro-Herring (b) Coble.
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III Modèles de montée
Dans ce type de modèles, la vitesse de fluage est supposée être contrôlée par la
montée des dislocations (voir Section I.3.2). Lorsqu’une dislocation est ancrée sur
un obstacle fort, le glissement devient difficile à faibles contraintes. La diffusion de
défauts ponctuels le long de la ligne de dislocation devient alors prédominant.
III.1 Modèle de montée simple
La vitesse de déformation ˙ en régime quasi permanent pour ce mécanisme est
donnée par [242] :
˙ = ρmbvclimb, (E.3)
avec vclimb =
Dbulk
kBT (X + ld)
σb3 la vitesse de montée donnée par J.P. Poirier [242],
ld la longueur de diffusion le long de la dislocation et X la distance moyenne
entre crans. La densité de dislocations est considérée indépendante de la contrainte
appliquée. Nous obtenons ainsi :
˙ = ρm
Dbulk
kBT (X + ld)
σb4. (E.4)
Si nous supposons que la concentration de crans est très élevée et que les disloca-
tions sont des sources et des puits parfaits alors nous avons X  ld. Nous pouvons
écrire ld, tel que ld =
b
2pi
log
rc
b
' 10b
pi
, où rc est le rayon de cœur de la dislocation
considérée cylindrique [242]. En tenant compte de toutes ces approximations nous
obtenons :
˙ = ρm
piDbulkb
3
10kBT
σ. (E.5)
La vitesse de déformation alors obtenue est également linéaire en contrainte. Les
valeurs numériques des différents paramètres du modèle sont données en Annexe
B. Les prédictions du modèle de montée simple sont reportées sur la Fig. E.5(a),
la Fig. E.6(a) et la Fig. E.7(a).
Ci-dessous sont résumées les hypothèses adoptées par J. Weertman [133] et
W. Blum [102] qui intègrent la montée des dislocations. Contrairement au modèle
de montée précédent, J. Weertman et W. Blum vont supposer que la densité des
dislocations mobiles, ρm, dépend de la contrainte.
III.2 Modèle de Weertman (1968)
Comme précédemment, J. Weertman suppose que le problème peut se modé-
liser par un cas de montée pure. La deuxième hypothèse adoptée est que toutes
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les dislocations sont mobiles et donc que la densité de dislocations totale véri-
fie ρ = ρm. De plus, la contrainte interne, σi, peut s’exprimer à partir d’une loi
phénoménologique déterminée par ajustement des résultats expérimentaux :
σi =
µb
βL
, (E.6)
avec L la longueur de ligne de dislocations, µ le module de cisaillement élastique et
β un facteur qui vaut approximativement 1. En supposant que la contrainte interne
moyenne due aux interactions entre dislocations du réseau est approximativement
égale à la contrainte macroscopique de traction appliquée σ, L s’exprime de la
façon suivante :
L =
µb
σβ
., (E.7)
De plus, dans un réseau tridimensionnel régulier de dislocations, ρ ' 1
L2
soit
d’après l’Eq.E.7 :
ρm = ρ =
(
βσ
µb
)2
. (E.8)
La concentration de crans est supposée très élevée et les dislocations sont considé-
rées comme étant des sources et des puits parfaits, ainsi X  ld. Pour rappel, ld
est la longueur de diffusion le long de la dislocation avec ld =
b
2pi
log
rc
b
' 10b
pi
. La
vitesse de montée peut se réécrire sous la forme :
vclimb =
Dbulk
kBT ld
σb3, (E.9)
ainsi,
˙ = ρmbvclimb = b
(
βσ
µb
)2
Dbulk
kBT ld
σb3, (E.10)
˙ = b
(
β
µb
)2
Dbulkpi
kBT10b
σ3b3, (E.11)
˙ = b
(
β
µ
)2
Dbulkpi
kBT10
σ3. (E.12)
Nous obtenons une loi où ˙ ∝ σn avec n = 3. Cet exposant recouvre partiellement
le domaine des contraintes intermédiaires pour lequel 3 6 n 6 8 dans les métaux.
Notons que la loi de D. McLean établie en 1966 [197] ainsi que celle de L.I. Ivanov
et V.A. Yanushkevich établis en 1964 [198] obtiennent une expression similaire à J.
Weertman qui lui même proposa une autre version de son modèle [199] considérant
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cette fois-ci l’effet des empilements de dislocations. F.R.N. Nabarro et D. Eshelby
[243] ont également proposé un modèle qui suppose que les dislocations produites
par des sources s’empilent les unes à côté des autres aux joints de grains. Les
valeurs numériques des différents paramètres du modèle sont données en Annexe
B. Les prédictions du modèle de Weertman sont reportées sur la Fig. E.5(b), la
Fig. E.6(b) et la Fig. E.7(b).
III.3 Modèle de Blum (1971)
W. Blum a pris en compte l’existence de sous-joints de dislocation, légèrement
désorientés les uns par rapport aux autres, qui vont agir comme des obstacles
au glissement des dislocations et donc ralentir la déformation viscoplastique. Il
considère que les dislocations se déplacent par glissement jusqu’aux sous-joints et
que la restauration (voir Fig. E.1) est localisée seulement au niveau des parois de
dislocations. Cela sous entend que les parois sont considérées comme des obstacles
forts d’une certaine épaisseur. Ainsi :
˙ = ρmV¯ b, (E.13)
où ˙ est la vitesse de déformation en glissement, V¯ la vitesse moyenne des dislo-
cations. La vitesse de glissement est donnée par V¯ =
d¯
h
vclimb où d¯ est la distance
parcourue par la dislocation en glissement. Si les obstacles sont répartis de manière
isotrope dans le cristal alors la distance parcourue en glissant, notée d¯, est suppo-
sée environ égale à la longueur de ligne L mobile. h est la hauteur sur laquelle la
dislocation monte. La vitesse de glissement ˙ s’écrit donc :
˙ = ρm
L
h
vclimbb. (E.14)
W. Blum suppose ensuite que la densité totale de dislocations dans les sous joints
est proportionnelle au carrée de la contrainte, ce qui est similaire au modèle de
Weertman de 1968 (Eq.E.8). Il a également établi une loi liant la distance parcourue
par les dislocations en montée, h, à la contrainte macroscopique de traction telle
que ( [102] p.568) :
h ∝ µb
σ
. (E.15)
Concernant l’expression de la vitesse de montée, il a également supposé que les
sources et les puits de dislocations étaient parfaits. Ainsi nous retrouvons l’Eq.E.9.
Par ailleurs, W. Blum a émis l’hypothèse que la densité de dislocations mobiles
n’était pas égale à la densité totale de dislocations (contrairement à J. Weertman
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en 1968) mais que ρm =
aJ
L
ρ avec aJ l’épaisseur des sous-joints supposée égale à
0.5 nm. En reprenant l’Eq.E.3, l’Eq.E.9 et l’expression de ρm, ˙ s’écrit :
˙ = b
aJ
L
ρ
Ld
h
Dbulk
kBT ld
σb3, (E.16)
en tenant compte de l’Eq.E.8, et de l’Eq.E.15 nous obtenons :
˙ = b
aJ
L
(
βσ
µb
)
2Lσ
µb
Dbulk
kBT ld
σb3, (E.17)
˙ = baJβ
2σ
4
µ3
Dbulk
kBT ld
, (E.18)
˙ = piaJβ
2 Dbulk
10kBTµ3
σ4. (E.19)
W. Blum obtient une dépendance en σ4, soit un exposant n plus grand que le
modèle établit pat J. Weertman. J. Weertman suppose que la vitesse de fluage
est contrôlé par la montée pure alors que W. Blum pense a un mécanisme de
glissement activé par la montée. Les valeurs numériques des différents paramètres
du modèle sont données en Annexe B. Les prédictions du modèle de Blum sont
reportées sur la Fig. E.5(c), la Fig. E.6(c) et la Fig. E.7(c).
III.4 Comparaison à l’expérience
Dans le cas de l’aluminium, Fig. E.5, le modèle de Weertman est celui qui
coïncide la mieux aux expériences réalisées à basse contrainte. Le modèle de Blum
et le modèle de montée simple, sous-estime quant à eux la vitesse de déforma-
tion. Dans tous les cas une simple loi puissance n’est pas suffisante pour décrire
l’ensemble des points expérimentaux. Dans le cas du cuivre les trois modèles sous-
estime grandement la vitesse de déformation Fig. E.6. Dans le cas du fer le modèle
de montée simple semble plutôt bien décrire les points à basses contraintes, mais
ses prédictions ne permettent pas de modéliser le changement de pente observé ex-
périmentalement, Fig. E.7. Les prédictions des modèles de Weertman et de Blum
effectuées pour le fer sous-estiment également la vitesse de déformation mesurée
expérimentalement. En conclusion, les modèles que nous avons décrits ci-dessus
ont le grand avantage d’être simples et faciles d’utilisation cependant ils ne per-
mettent pas d’effectuer des prédictions en accord avec l’expérience pour les trois
matériaux modèles que nous avons testés, c’est à dire l’aluminium, le cuivre et le
fer.
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Fig. E.5 – Comparaison des résultats expérimentaux de l’aluminium aux modèles de
montée (a) Montée simple (b) Weertman (c) Blum.
Fig. E.6 – Comparaison des résultats expérimentaux du cuivre aux modèles de montée
(a) Montée simple (b) Weertman (c) Blum.
Fig. E.7 – Comparaison des résultats expérimentaux du fer aux modèles de montée (a)
Montée simple (b) Weertman (c) Blum.
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IV Modèles de glissement
Pour des contraintes suffisamment élevées, la déformation peut être due au
mécanisme de glissement de dislocations. Les modèles que nous décrivons dans
cette partie suivent ce point de vue.
IV.1 Modèle de glissement simple
E. Orowan a montré que la vitesse de déformation en glissement pouvait s’ex-
primer de la façon suivante :
γ˙ = ρmV¯ b, (E.20)
avec ρm la densité de dislocations mobiles, b le vecteur de Burgers. En supposant
que la vitesse moyenne des dislocations est V¯ , nous obtenons V¯ =
τb
Bv
où Bv
est un coefficient de viscosité qui tient compte de l’interaction de la dislocation
avec les phonons et τ la contrainte de cisaillement. Nous distinguerons bien ˙,
la vitesse de déformation axiale et γ˙, la vitesse de glissement, ainsi que σ, la
contrainte de traction et τ , la contrainte de cisaillement avec ˙ = F γ˙ et τ = Fσ.
F est le facteur de Schmid. Dans de ce modèle, nous ne tenons pas compte des
défauts du matériau. Or ceux-ci sont des obstacles ralentissant le mouvement des
dislocations. Pour de faibles contraintes, ils se comportent en points d’ancrage
ayant pour effet de réduire V¯ . Ce modèle ne tenant pas compte des éventuels
obstacles, surestimera donc la vitesse de déformation. Pour tenir compte de l’effet
des défauts, il faudrait augmenter le coefficient de viscosité Bv. Pour plus de détail,
se référer à E. Bitzek [244]. D’après G. Liebfried Bv =
3kBTz
20Ctb2
où Ct est la vitesse
du son dans le matériau considéré et z le nombre d’atomes par maille. Finalement,
nous obtenons :
γ˙ = ρm
20Ctb
4
3kBTz
τ. (E.21)
Le préfacteur dépend de ρm, la densité de dislocations mobiles. Cette dernière
est considérée indépendante de la contrainte appliquée. Nous obtenons donc un
exposant de contrainte de n=1. La diffusion étant plus lente que le glissement,
les vitesses de déformation calculées avec ce modèle seront plus importantes que
celles prédites par le modèlde de Nabarro-Herring (Eq.E.1) ou le modèle de Coble
(Eq.E.2). Les valeurs numériques des différents paramètres du modèle sont données
en Annexe B. Les prédictions du modèle de glissement simple sont reportées sur
la Fig. E.8(a), la Fig. E.9(a) et la Fig. E.10(a).
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IV.2 Modèle de Barrett et Nix (1965)
C.R. Barrett et W.D. Nix [200] supposent que le glissement des dislocations
vis est ralentis par la présence de crans qui ne peuvent que monter. La montée des
crans d’une distance égale au vecteur de Burgers est donc nécessaire au glissement
des dislocations vis. L’énergie nécessaire au franchissement de l’obstacle est donc
fournie par une force élastique de montée fe mais aussi par une force chimique
fa. Cette dernière est due au fait qu’un cran monte par adsorption ou émission de
lacunes le long de la ligne de dislocation. Écrivons l’expression de ces deux forces :
fe =
kBT
b
log
(
Ce
C0
)
, (E.22)
fa = −kBT
b
log
(
Ca
C0
)
, (E.23)
avec C0, la concentration de lacunes à l’équilibre thermique, Ce et Ca respective-
ment les concentrations de lacunes sous contrainte au voisinage des crans émetteurs
ou absorbeurs de lacunes telle que :
Ce = C0 +
Ve
4piDvb2
, (E.24)
Ca = C0 − Va
4piDvb2
. (E.25)
L’hypothèse qui est effectuée est que la diffusion des lacunes se fait en volume et
non aux joints de grains et que les crans sont des sources et des puits parfaits de
lacunes ; avec Va et Ve les vitesses de montée des crans absorbeurs ou émetteurs.
Dv est le coefficient de diffusivité. La force élastique peut se décomposer en une
composante normale à la ligne de dislocation, qui est nulle dans le cas de dislocation
vis, et une composante de glissement, qui correspond à la force de Peach et Koehler
2τbλ. λ est la distance entre crans et τ la contrainte de cisaillement. Pour la suite,
nous supposerons que les crans sont distants d’environ 100 nm [200]. En régime
permanent nous pouvons écrire :
fe = fa = 2τbλ. (E.26)
En combinant les Eqs.E.23,E.25 d’une part et les Eqs.E.22,E.24 d’autre part avec
l’Eq.E.26 nous obtenons :
Ve = 4piDvb
2C0
[
exp
(
2τb2λ
kBT
)
− 1
]
, (E.27)
Va = −4piDvb2C0
[
exp
(
−2τb
2λ
kBT
)
− 1
]
. (E.28)
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La loi d’Orowan permet d’exprimer la vitesse de déformation en glissement γ˙ en
fonction de la vitesse moyenne des dislocations V¯ =
Va + Ve
2
et de la densité
de dislocations mobiles ρm telle que γ˙ = ρmV¯ b. En se basant sur des résultats
expérimentaux, C.R. Barrett et W.D. Nix ont déterminé une loi de variation de ρ
en fonction de τ pour un alliage Fe+3.0%Si telle que ρmατ 3. En tenant compte de
toutes ses approximations, ils obtiennent l’expression suivante :
γ˙ ∝ Dbulkτ 3
[
exp
(
2τb2λ
kBT
)
− exp
(
−2τb
2λ
kBT
)]
, (E.29)
avec D le coefficient d’autodiffusion tel que Dbulk = C0b3Dv et donc :
γ˙ ∝ Dbulkτ 3 sinh
(
2τb2λ
kBT
)
. (E.30)
Ces hypothèses nous amènent à un modèle thermiquement activé où l’on considère
le glissement des dislocations. Un des problèmes de ce modèle réside dans le fait
qu’ils supposent que ρm ∝ τ 3, ce qui est discutable théoriquement et expérimen-
talement pour les matériaux que nous étudions. Nous avons donc testé ce même
modèle mais cette fois-ci en prenant la loi de Taylor τ = αµb√ρm, nous l’appel-
lerons par la suite le modèle de Barrett et Nix modifié. Les valeurs numériques
des différents paramètres du modèle sont données en Annexe B. Les prédictions
du modèle de Barrett et Nix sont reportées sur la Fig. E.8(a), la Fig. E.9(a) et la
Fig. E.10(a).
IV.3 Comparaison à l’expérience
Comme prévue, le modèle de glissement simple prédit généralement une vi-
tesse de déformation beaucoup plus élevée que celle mesurée expérimentalement
(Fig. E.8, Fig. E.9, Fig. E.10). Le modèle coïncide tout de même aux résultats
expérimentaux dans Al pour de très hautes contraintes. À hautes contraintes la
force d’ancrage due aux obstacles qui s’applique sur la dislocation diminue. Ainsi,
il n’est pas aberrant qu’un modèle de glissement où l’interaction avec les obstacles
du matériaux est négligée puisse prédire une vitesse de déformation en accord avec
l’expérience dans ce domaine de contraintes. Le modèle de Barrett et Nix initial
prédisant une densité de dislocation proportionnelle à τ 3 surestime grandement
l’expérience pour les trois matériaux modèles (Fig. E.8, Fig. E.9, Fig. E.10), ce-
pendant en apportant une correction sur ce point le modèle de Barrett et Nix ainsi
modifié se rapproche des points expérimentaux (Fig. E.8, Fig. E.9, Fig. E.10).
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Fig. E.8 – Comparaison des résultats expérimentaux de l’aluminium aux modèles de
glissement (a) Glissement simple (b) Barrett et Nix.
Fig. E.9 – Comparaison des résultats expérimentaux du cuivre aux modèles de glissement
(a) Glissement simple (b) Barrett et Nix.
Fig. E.10 – Comparaison des résultats expérimentaux du fer aux modèles de glissement
(a) Glissement simple (b) Barrett et Nix.
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Titre : E´tude de l’interaction dislocation - amas de lacunes par simulations nume´riques
Mots cle´s : Plasticite´ des me´taux, Glissement de dislocations, Monte´e de dislocations, Amas de lacunes
Re´sume´ : Des amas de lacunes ont e´te´ observe´s
et caracte´rise´s expe´rimentalement dans les me´taux
de haute purete´ apre`s de´formation plastique ou
apre`s une suite de traitements thermiques particu-
liers. Ces amas sont des obstacles a` la propaga-
tion des dislocations et peuvent par conse´quent in-
duire un durcissement du me´tal. Cette e´tude par si-
mulations nume´riques a permis d’explorer diffe´rents
me´canismes de propagation de dislocations dans une
concentration d’amas en fonction de la contrainte de
cisaillement applique´e et de la tempe´rature. A` haute
contrainte, la force applique´e sur la dislocation devient
supe´rieure aux forces d’ancrage s’exerc¸ant sur la
ligne. La dislocation franchit la distribution d’amas en
glissant et en cisaillant les amas. La de´pendance de
la force d’ancrage en fonction de la taille de l’amas est
ajuste´e sur nos simulations de statique mole´culaire.
Dans ce domaine de contrainte, les configurations
d’amas ancrant la dislocation sont rares et l’activation
thermique suffit a` de´sancrer la ligne. La probabilite´ de
de´sancrer la ligne de´pend de l’enthalpie d’activation,
un parame`tre que nous avons e´galement estime´ a`
l’aide d’un mode`le analytique ajuste´ sur nos re´sultats
atomistiques. A` plus faible contrainte, lorsque la force
applique´e est infe´rieure aux forces d’ancrage induites
par les amas, la probabilite´ que la dislocation se
de´sancre uniquement par glissement devient faible.
La diffusion des lacunes, e´mises pre´fe´rentiellement
des amas, intervient alors et favorise la formation de
crans. Cela contribue au de´sancrage de la ligne. Ce
me´canisme est le glissement assiste´ par la monte´e.
Les barrie`res d’e´mission, d’absorption et de migra-
tion de lacunes ont e´te´ de´termine´es par statique
mole´culaire et sont fortement de´pendantes du champ
e´lastique et de la distorsion du re´seau atomique
ge´ne´re´s par la pre´sence de la dislocation. Cela induit
une forte anisotropie de diffusion au voisinage des
dislocations qui conduit notamment au me´canisme de
’pipe diffusion’. L’e´volution au cours du temps de l’en-
semble de ces me´canismes a e´te´ e´tudie´e a` l’aide d’un
mode`le de ligne e´lastique couple´ a` un algorithme de
Monte Carlo cine´tique dont l’ensemble des barrie`res
d’e´nergie provient de nos simulations atomistiques.
Moyennant les hypothe`ses du mode`le, nous avons
alors obtenu une estimation de la vitesse des disloca-
tions en fonction de la contrainte et de la tempe´rature
applique´e. Nous avons ensuite utilise´ la loi d’Oro-
wan pour estimer la vitesse de de´formation lie´e a` ces
me´canismes.
Title : Study of dislocation - vacancy clusters interaction by numerical simulations
Keywords : Plasticity in metals, Dislocation glide, Dislocation climb, Vacancy clusters
Abstract : Vacancy clusters have been observed and
characterized experimentally in highly pure metals af-
ter plastic deformation or after a particular sequence
of heat treatments. These clusters hinder the dis-
location propagation and can therefore harden the
metal. Using numerical simulations we have explo-
red different mecanisms of dislocation propagation
through a vacancy-cluster distribution, for several ap-
plied shear stress and temperature. At high stresses,
the force applied on the dislocation becomes greater
than the pinning forces acting on the line. The disloca-
tion gets through the cluster distribution by gliding and
shearing the clusters. The dependence of the pinning
force with the cluster size is adjusted on our mole-
cular static simulations. In this stress range, the pin-
ning configurations are rare and the thermal activa-
tion is sufficient to unpin the line. The probability for
the line to pass the pinning configuration depends on
the activation enthalpy, a parameter that we have also
estimated using an analytical model adjusted on our
atomistic results. At lower stresses, when the applied
force is below the pinning forces induced by the clus-
ter, the probability that the dislocation unpins by pure
glide becomes negligeable. The diffusion of vacan-
cies, emitted preferentially from the vacancy clusters,
intervenes and promotes the formation of jogs that
contributes to the unpinning of the line. Such a meca-
nism is the glide assisted by climb. The emission, the
absorption and the vacancy migration barriers have
been determined by molecular static and are highly
dependent on the elastic field and the atomic network
distortion induced by the dislocation. This promotes
a strong diffusion anisotropy in the vicinity of the dis-
locations which leads in particular to the pipe diffu-
sion mechanism. The evolution with time of all these
mechanisms has been studied using an elastic line
model coupled to a kinetic Monte Carlo algorithm in
which the parameters come from our atomistic simu-
lations. According to the model assumptions, we ob-
tained an estimation of dislocation velocity as a func-
tion of the applied shear stress and the temperature.
We used the Orowan’s law to estimate the strain rate
related to such mechanisms.
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